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Im Mittelpunkt der vorliegenden Arbeit steht die Herstellung ultradünner 
epitaktischer Galliumnitrid-Schichten auf einem Siliziumkarbid-Substrat 
mit dem Verfahren der ionenstrahlgestützten Molekularstrahlepitaxie.  
 
Für die Analyse der Oberflächentopographie der Galliumnitrid-Schichten 
direkt nach der Abscheidung – ohne Unterbrechung der Ultrahochvakuum-
Bedingungen – wurde ein Rastersondenmikroskop in die Anlage integriert. 
Als weitere Hauptanalysenmethode wurde die Reflexionsbeugung hoch-
energetischer Elektronen zur Bestimmung der Oberflächenstrukturen 
in situ während der Schichtabscheidung eingesetzt. Weiterhin wurden die 
Galliumnitrid-Schichten hinsichtlich ihrer strukturellen Eigenschaften mittels 
Röntgenstrahl-Diffraktometrie, Röntgen-Photoelektronenspektroskopie und 
Transmissionselektronenmikroskopie ex situ charakterisiert.  
 
Wesentliches Ziel dieser Arbeit war die Herausstellung des Einflusses 
maßgeblicher Abscheidungsparameter (vor allem Substrattemperatur und 
Gallium-Depositionsrate) auf die Schichteigenschaften sowie die Optimierung 
dieser Wachstumsparameter. Besonderes Augenmerk lag auf der Unter-
suchung der Auswirkungen des Stickstoffion-zu-Galliumatom-Verhältnisses 
und des Einflusses der niederenergetischen Ionenbestrahlung auf das 
Galliumnitrid-Schichtwachstum im Frühstadium. Dies betrifft hauptsächlich 
den Wachstumsmodus (zwei- oder dreidimensional) und die Bildung der 
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Aufgrund vielfältiger Anwendung im optoelektronischen und elektronischen Bereich 
sind dünne Schichten von Halbleitermaterialien der Gruppe-III-Nitride wie Gallium-
nitrid (GaN) Gegenstand intensiver Untersuchungen in Forschung und Entwicklung. 
Den größten Anwendungsbereich stellen Leuchtdioden (engl. Light Emitting Diode, 
LED) und Laserdioden dar. Weiterhin wird GaN für elektronische Höchstfrequenz-, 
Hochtemperatur- und Höchstleistungsbauelemente eingesetzt [1-2]. Ferner ist es für 
Sensorikanwendungen geeignet [3]. Die genannten Anwendungen basieren meistens 
auf dünnen Schichten aus GaN, d.h. Schichten von einigen 100 Nanometern bis zu 
einigen Mikrometern Dicke.  
Epitaktische GaN-Schichten werden derzeit fast ausschließlich mit metallorganischer 
Gasphasenepitaxie (engl. Metal Organic Vapor Phase Epitaxy, MOVPE) oder Molekular-
strahlepitaxie (engl. Molecular-Beam Epitaxy, MBE) hergestellt. Der optimale 
Wachstumsbereich für hochwertige kristalline Schichten liegt bei Temperaturen von 
750 °C und höher. Diese experimentelle Situation impliziert erhebliche Schwierigkeiten, 
Schichten hoher Qualität herzustellen. MOVPE ist das industriell bedeutendste 
Herstellungsverfahren für GaN-basierte Halbleiter. Die nach diesem Prinzip 
abgeschiedenen GaN-Schichten wachsen bei ca. 1000-1100 °C im Lagenmodus und 
besitzen daher eine sehr gute kristalline Qualität, allerdings erst oberhalb von 
Schichtdicken von ca. 500 nm. Die Vorteile der MBE sind vergleichsweise niedrige 
Substrattemperaturen (meist unterhalb von 750 °C), wodurch die Herstellung 
komplizierter Bauelementstrukturen ermöglicht wird. Eine weitere wesentliche 
Schwierigkeit für die Herstellung von GaN-Schichten ist die Tatsache, dass keine 
optimal geeigneten Substrate für das heteroepitaktische Wachstum von GaN zur 
Verfügung stehen.  
Das epitaktische Wachstum von GaN auf z.B. Saphir-, Siliziumkarbid- und Silizium-
Substraten wird durch die stark unterschiedlichen Gitterkonstanten und die 
unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten erschwert. Aus der hohen 
Gitterfehlanpassung resultiert eine hohe Versetzungsdichte. Die thermische Fehl-
anpassung führt z.B. auf Silizium-Substraten dazu, dass die GaN-Schichten während 






Spannungen müssen mittels geeigneter Techniken, z.B. durch das gezielte Einbringen 
von Zwischenschichten (sog. Pufferschichten), wie AlN, Niedertemperatur-GaN oder 
Al1-xGaxN (mit 0 ≤ x ≤ 1), vermindert werden [4-8]. Eine Prozessüberwachung ist bei 
der Herstellung unumgänglich, was den Aufwand erheblich vergrößert [9]. Obwohl 
die Verfahren in den letzten Jahren immer mehr verfeinert wurden, sind die so 
hergestellten GaN-Schichten immer noch weit von der Qualität einkristalliner 
Schichten entfernt. 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde ionenstrahlgestützte Molekularstrahlepitaxie (engl. 
Ion-Beam Assisted Molecular-Beam Epitaxy, IBA-MBE) angewandt, um ultradünne 
GaN-Schichten epitaktisch auf Siliziumkarbid-Substraten abzuscheiden. Im Unter-
schied zur konventionellen MBE beinhaltet das ionenstrahlgestützte Verfahren einen 
zusätzlichen Parameter: die Ionenenergie der verwendeten Stickstoffionen. Der 
Energie- und Impulseintrag der Ionen in die Schichtoberfläche ermöglicht eine 
gezielte Modifizierung der Schichteigenschaften, wie z.B. Oberflächentopographie 
oder kristallographische Struktur. Die Erhöhung der kinetischen Energie der Adatome 
auf der Schichtoberfläche durch die niederenergetische Ionenbestrahlung führt zu 
ähnlichen Prozessen wie eine Erhöhung der Wachstumstemperatur, so dass ein Lagen-
wachstum auch bei relativ niedrigen Depositionstemperaturen (700 °C) erreicht 
werden kann, wenn zum Ausgleich die kinetische Energie der Adatome entsprechend 
erhöht wird. 
Frühere Studien zum IBA-MBE-Verfahren [10-12] demonstrieren die vorteilhafte 
Wirkung der niederenergetischen Ionenbestrahlung auf das epitaktische Wachstum von 
GaN-Schichten mit einer Dicke von mehreren 100 nm auf Al2O3(0001)-, 6H-SiC(0001)- 
und γ-LiAlO2(100)-Substraten. Im Gegensatz dazu wurden in der vorliegenden Arbeit 
nur ultradünne Schichten, d.h. bis zu einer Maximalschichtdicke von 40 nm, 
hergestellt mit dem Ziel, den Einfluss von Depositionsparametern im Frühstadium des 
Schichtwachstums zu untersuchen. In erster Linie hängen die Eigenschaften der 
epitaktischen dünnen Schichten von ihren strukturellen Eigenschaften und von ihrer 
Morphologie ab. Diese werden in besonderem Maße von den anfänglichen 
Wachstumsstadien (von der Keimbildung bis zur Schichtkoaleszenz) bestimmt. Sind 
die Bedingungen während der Anfangsphase einmal fixiert, können die Schicht-
eigenschaften, wie z.B. Insel- oder Lagenwachstum, durch Variation der 







legendes Verständnis der auftretenden komplexen Wachstumsprozesse ist notwendig, 
um die beteiligten Prozesse zu kontrollieren und damit bereits in der Anfangsphase ein 
Schichtwachstum mit den angestrebten Schichteigenschaften zu erhalten.  
In mehreren Studien [4-7, 13-14] wurde gezeigt, dass die Oberflächentopographie und 
Morphologie von mittels konventioneller MBE hergestellten GaN-Schichten in 
starkem Maße vom Stickstoffatom-zu-Galliumatom-Verhältnis sowie von der 
Substrattemperatur abhängen. Laut diesen Studien kann der vorliegende Wachstums-
modus durch diese Depositionsparameter hin zum zweidimensionalen oder 
dreidimensionalen Wachstum beeinflusst werden. Zweidimensional gewachsene GaN-
Schichten zeichnen sich durch eine hohe kristalline, optische und elektronische 
Qualität aus [5-6]. In Analogie zur konventionellen MBE wurde das Stickstoffion-zu-
Galliumatom-Verhältnis in der IBA-MBE als ein entscheidender Parameter betrachtet, 
der den Wachstumsmodus und die Bildung unterschiedlicher GaN-Kristallstrukturen 
(hier Wurtzitstruktur und Zinkblendestruktur) beeinflusst. Die kinetische Ionenenergie 
ist neben dem Ion-zu-Atom-Verhältnis einer der wichtigsten Parameter beim IBA-
MBE-Verfahren. Für Ionenenergien von weniger als 50 eV (zum Vergleich: Energien 
von atomarem Stickstoff in der konventionellen MBE betragen ≤ 1 eV) bleiben die 
Wirkungen der Ionenbestrahlung (u.a. die ballistische Stimulierung der Adatom-
beweglichkeit) auf die oberste Monolage begrenzt, und Defekterzeugung unter der 
obersten Monolage wird vermieden. Die niederenergetischen Stickstoffionen, die 
selbst auf der Oberfläche eine erhöhte Beweglichkeit haben, sollen durch elastische 
Stöße (ballistisch) die Oberflächenmobilität auch der Galliumadatome erhöhen. Damit 
sollten beide Atomspezies genügend beweglich sein, um energetisch günstige Plätze 
für die Anlagerung zu erreichen und ggf. die Ehrlich-Schwoebel-Barriere an atomaren 
Stufen überwinden zu können.  
 
Die Ziele dieser Arbeit sind 
• Herstellung ultradünner epitaktischer GaN-Schichten (Schichtdicke < 40 nm) 
auf 6H-SiC-Substraten mit dem IBA-MBE-Verfahren unter Nutzung 
hyperthermischer Stickstoffionen 
• Installation und Inbetriebnahme eines Rastersondenmikroskops (engl. Scanning 
Probe Microscope, SPM) an der IBA-MBE-Anlage für die Untersuchung der 
Oberflächentopographie der GaN-Schichten direkt nach der Abscheidung, ohne 






• In situ Analyse der zeitlichen Änderung der Oberflächenstruktur während der 
Schichtabscheidung von GaN-Schichten mittels Reflexionsbeugung hoch-
energetischer Elektronen (engl. Reflection High Energy Electron Diffraction, 
RHEED)  
• Charakterisierung der Schichten hinsichtlich ihrer strukturellen Eigenschaften in 
Abhängigkeit von den Herstellungsparametern (vor allem Substrattemperatur und 
Gallium-Depositionsrate) mittels Röntgenstrahl-Diffraktometrie (engl. X-Ray 
Diffraction, XRD) und Transmissionselektronenmikroskopie (engl. Transmission 
Electron Microscopy, TEM) mit dem Ziel, das Depositionsverfahren zu optimieren   
• Ermittlung des Bedeckungsgrades des 6H-SiC-Substrates mit GaN mittels Röntgen-
Photoelektronenspektroskopie (engl. X-Ray Photoelectron Spectroscopy, XPS)  
• Untersuchung des Einflusses des Stickstoffion-zu-Galliumatom-Verhältnisses auf 
das GaN-Schichtwachstum (insbesondere auf den Wachstumsmodus und auf die 
Bildung der hexagonalen bzw. der kubischen GaN-Phase).  
 
Die im Rahmen dieser Arbeit hergestellten GaN-Schichten wurden ohne Deposition einer 
Pufferschicht und ohne besondere Substratvorbehaltung direkt auf dem 6H-SiC-Substrat 
abgeschieden. Für die Depositionsexperimente wurden superpolierte 6H-SiC(0001)-
Substrate [15] verwendet, um die Einflüsse von Störungen in der Substratoberfläche 
auf das Schichtwachstum zu minimieren und STM-Untersuchungen von GaN-











2.1 Kristallstruktur und Eigenschaften von Galliumnitrid  
GaN existiert in drei Kristallstrukturen, der thermodynamisch stabilen hexagonalen 
Wurtzitstruktur (w-GaN), der metastabilen kubischen Zinkblendestruktur (z-GaN) 
sowie der Steinsalzstruktur.  
Einige der wichtigsten Eigenschaften der hexagonalen und kubischen Polytypen sind 
in Tab. 2.1 zusammengefasst. Die kubische Steinsalzmodifikation mit dem Gitter-
parameter a = 0,41 nm [16] existiert nur bei extrem hohen Drücken (oberhalb von 
50 GPa) und wird hier nicht betrachtet. 
Zwischen der hexagonalen und kubischen Struktur besteht ein direkter kristallo-
graphischer Zusammenhang. Die hexagonale (0001)-Ebene entspricht der (111)-Ebene 
 Temperatur Substrat  6H-SiC 
hexagonales GaN 
(w-GaN) 
kubisches GaN  
(z-GaN) 
27 ºC 0,308 [17] 0,3189 [18] a = 0,451 [16] a* = 0,3189 Gitterparameter a, 
[nm] 
700 ºC 0,309 0,3201 a = 0,4524  a* = 0,3199 
27 ºC 1,512 [17] 0,5185 [18] - Gitterparameter c, 
[nm] 700 ºC 1,516 0,5212 - 
27 ºC - 3,54 % 3,54 % Gitterfehlanpassung  
f 700 ºC - 3,59 % 3,53 % 
Thermischer  
Ausdehnungs-
koeffizient αα , 
[1/K] 
 4,46 ∙ 10
-6 [19] 
 
5,59 ∙ 10-6 (27-627 ºC) 
                             [18]  




Taa ∆⋅=∆ αα/  
ΔT = 673 ºC 0,30 % 0,38 % 0,31 % 
Thermischer  
Ausdehnungs-
koeffizient cα , 
[1/K] 
 4,16 ∙ 10-6  [19] 
3,17 ∙ 10-6   (27-426 ºC) 
                               [18] 
7,75 ∙ 10-6 (427-627 ºC)  




Tcc c ∆⋅=∆ α/  
ΔT = 673 ºC 0,28 % 0,21 %   (27-426 ºC) 0,52 % (427-627 ºC) - 
 
Tabelle 2.1: Eigenschaften von 6H-SiC, hexagonalem und kubischem GaN in Abhängigkeit von der 
Temperatur. Die Gitterfehlanpassung von w-GaN, z-GaN und SiC-Substrat wird durch die Gleichung 







des Zinkblendepolytypen. Die 
Polytypen unterscheiden sich allein 
durch die Stapelfolge der Kristall-
ebenen. Dies ist in Abb. 2.1 veran-
schaulicht. Mit A wird eine Kombi-
nation einer Gallium-Ebene mit 
einer benachbarten Stickstoff-Ebene 
bezeichnet. Die hexagonal dichtest 
gepackten (hcp) Gallium- bzw. 
Stickstoffuntergitter sind entlang 
der c-Achse, [0001]-Richtung, um 
ca. 3/8 des Gitterparameters c 
gegeneinander verschoben. Eine 
Doppelschicht aus Gallium und 
Stickstoff wird als eine GaN-Mono-
lage (engl. monolayer, ML) be-
zeichnet. Dabei wird die Dicke 
einer ML GaN zu c/2 = 0,26 nm 
(Tab. 2.1) ermittelt. Die B-Doppel-




2 aa rr + , mit den Gittervektoren 
1a
r  und 2a
r , verschoben. So entsteht 
eine Stapelung in der Reihenfolge 
ABAB…, welche die hexagonale 
GaN-Phase beschreibt (Abb. 2.1a).  
Für die kubische dichtest gepackte 
Struktur ergibt sich die Stapelfolge 




1 aa rr +  verschoben ist (Abb. 2.1b). Der kubische GaN-Polytyp existiert auf Substraten 
mit sechszähliger Symmetrie der Oberflächenatome (z.B. Al2O3 (0001) und 6H-SiC (0001)) 
in verzwillingter Form (in diesem Fall Rotationszwillinge). Der kubische Zwilling lässt sich 
durch die Stapelfolge ACBACB… generieren (Abb. 2.1c). Geometrisch kann der eine 
 
 
Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der relevan-
ten Modifikationen von GaN: die hexagonale Wurtzit-
struktur (a), der erste (b) und der zweite (c) Zwillingstyp 
der kubischen Zinkblendestruktur, hexagonale Einheits-







Zwilling in den anderen Zwilling dadurch überführt werden, dass das Kristallgitter um die 
Zwillingsachse (hier die [111]-Richtung) um 180° gedreht wird.  
Außerdem wird zwischen Gallium- und Stickstoff-Oberflächenterminierung sowie 
zwischen zwei Polaritäten der w-GaN-Kristallstruktur unterschieden. Die Polarität gibt 
die Ausrichtung der Ga-N-Bindung zur c-Achse an und ob (je nach Ausrichtung des 
Kristalls) die Bindung entweder vom Gallium zum Stickstoffatom oder umgekehrt besteht 
[20]. Gallium-Polarität entspricht definitionsgemäß der Ausrichtung in [0001]-Richtung 
und Stickstoff-Polarität der Ausrichtung in ]1000[ -Richtung. Abb. 2.1a zeigt ein Beispiel 
einer GaN-Schicht mit Gallium-Oberflächenterminierung und mit Gallium-Polarität. Für 
die Zinkblendestruktur wird die Polarität entlang der [111]- und ]111[ -Richtungen 
determiniert. In Abb. 2.1b und c sind Beispiele von galliumpolarer und stickstoff-
terminierter Oberfläche gezeigt.  
Die Schichten wachsen im Allgemeinen in Form von vielen einzelnen, leicht gegen-
einander fehlorientierten Kristalliten (sog. Mosaikwachstum). Die optischen und 
elektronischen sowie mechanischen Eigenschaften des GaN sind stark von der kristal-
linen Qualität abhängig. Die verschiedenen Defekte, die bei epitaktischem Wachstum 
auftreten, können wesentlich die Eigenschaften der GaN-Schicht beeinflussen.  
Die Rekombination an Kristallfehlern oder Störstellen erfolgt häufig nichtstrahlend 
und führt demnach zu niedriger Bandkanten-Lumineszenzintensität sowie zu der uner-
wünschten sog. gelben Lumineszenz, die unterhalb der Bandlückenenergie bei rund 
2,2 eV in GaN zu beobachten ist (2,3 eV in n-Typ-GaN) [21]. Die in großer Zahl 
auftretenden durchstoßenden Versetzungen (engl. threading dislocations), lineare 
Störungen der Gitterperiodizität im Kristall, wirken ebenso als nichtstrahlende 
Rekombinationszentren und verringern die Photonenausbeute [22].  
Wenn der Kristall durch Stapelfehler (engl. stacking faults) gestört ist, können die 
hexagonale und die kubische Phase des GaN durch die unterschiedlichen Stapelfolgen 
in einer Schicht gleichzeitig auftreten.  
Wegen der Gitterfehlanpassung von Schicht- und Substratgitter kommt es zu hohen Ver-
setzungsdichten im GaN-Film, wodurch die Lebensdauer und die Leistungsfähigkeit von 
GaN-basierten Halbleiterbauelementen beeinträchtigt werden [23]. In der Umgebung von 
Versetzungen degradiert GaN bei erhöhten Temperaturen schneller, wodurch es zur 
Zerstörung des Bauelements kommen kann. Während des Wachstums bewirken 







Oberflächenrauheit sich auf nachfolgend deponierte, GaN-basierte Bauelementstrukturen 
nachteilig auswirken kann. Eine Variation der Schichtdicke kann die Lumineszenz-
Linienbreiten von optoelektronischen Bauelementen vergrößern [24].  
Die mechanischen Spannungen, die beim heteroepitaktischen Wachstum entstehen, 
wirken sich auf die Haftung der GaN-Schichten auf dem Substrat aus [19]. Das 
Verständnis der Ausbildung von mechanischen Spannungen in den heteroepitaktischen 
GaN-Schichten und deren Minimierung ist für eine optimale Anwendung dieser 
Schichten von großer Bedeutung.  
2.2 Wechselwirkung niederenergetischer Ionen mit der Oberfläche  
Treffen niederenergetische Ionen (kinetische Energie kleiner als einige keV) auf einen 
Festkörper, so verlieren sie bevorzugt durch elastische Wechselwirkungsprozesse der Ionen 
mit den Atomkernen der oberflächennahen Substratatome ihre Energie. Zu den wichtigsten 
Prozessen, die bei der niederenergetischen Ionenbestrahlung während der Abscheidung 
ablaufen können, zählen [25]:  
• Ionenimplantation  
• Reflektion von Ionen an der Probenoberfläche  
• Erzeugung von Punktdefekten (z.B. Fehlstellen, Frenkel-Paare) 
• Stoßkaskadenausbildung  
• Thermal Spikes  
• Schockwellen  
• Zerstäubung  
• Channeling / Ionengitterführung  
Die Ionenenergie bestimmt bei gegebener Ionen-Schicht-Kombination maßgeblich, welche 
Effekte der Ionenbestrahlung in der sich bildenden Schicht dominant sind. Von besonderem 
Interesse für ionenstrahlunterstützte Epitaxie ist eine erhöhte Oberflächenmobilität durch die 
bestrahlungsinduzierte Verlagerung von Oberflächenatomen. Demgemäß sollten die durch 
Stöße übertragenen Energien genügend groß sein, um solche Oberflächenverlagerungen zu 
ermöglichen. Andererseits können zu hohe Ionenenergien zur Erzeugung von 
ungewünschten Defekten unterhalb der Schichtoberfläche, d.h. im Volumen führen. Der 
Bereich der optimalen Stickstoff-Ionenenergien für die erhöhte Oberflächenmobilität in der 








2.2.1 Energiefenster für die optimale ionenstrahlgestützte Epitaxie 
Durch Stoßprozesse verliert ein Ion seine Energie beim Eintritt in den Festkörper über 
zwei grundlegende Mechanismen. Einerseits kann die Wechselwirkung durch elastische 
Stöße des Ions mit den Atomkernen erfolgen. Dieser sog. nukleare Energieverlust (engl. 
nuclear stopping) ist im keV-Bereich dominierend [26]. Inelastische Stöße des Ions mit 
den Elektronen im Festkörper führen zu Anregung oder Ionisation von Atomen. Dieser 
elektronische Energieverlust (engl. electronic stopping) ist bei höheren Energien von 
Bedeutung [26].  
Im Ergebnis des Energieverlustprozesses des Ions wird im Festkörper eine definierte 
Reichweite erzielt. Die Reichweite eines Ions wird hierbei durch seine anfängliche 
kinetische Energie bestimmt, sowie durch den nuklearen und elektronischen Brems-
querschnitt. Von herausgehobener Bedeutung sind unter dem Aspekt der gezielten Be-
einflussung der Epitaxie dabei Ionenenergien < 150 eV, sog. hyperthermische 
Energien. Eine Berechnung von Energieverlusten und mittlerer projizierter Reichweite 
von niederenergetischen (hyperthermischen) Stickstoffionen in GaN in Abhängigkeit 
von der Ionenenergie wurde mit dem Monte-Carlo-Computercode SRIM durchgeführt 
[27]. Die Ergebnisse sind in Abb. 2.2 dargestellt [10]. Der nukleare Energieverlust ist 
etwa um einen Faktor von 5 bis 6 größer als der elektronische Verlust. Die mittlere 
Eindringtiefe der Ionen entspricht bei den betrachteten niedrigen Ionenenergien 
(< 50 eV) nur den ersten beiden Monolagen der GaN-Oberfläche.  
Aufbauend auf einer von 
Brice et al. [28] formulierten 
und von Ma et al. [29] 
ergänzten Hypothese wurde 
ein Ionenenergiefenster für die 
ionenstrahlgestützte Epitaxie 
einer GaN-Schicht gefunden.  
Die Verlagerungsenergie ED(s) 
bestimmt die minimal not-
wendige, bei einer Kollision 
zu übertragende Energie, um 
eine permanente Oberflächen-
verlagerung eines Atoms zu 
 
Abbildung 2.2: Berechneter Energieverlust und mittlere 
projizierte Reichweite von Stickstoffionen in GaN in 
Abhängigkeit von der Ionenenergie [10]. Die erste und die 









bewirken. Hier wurde die Ver-
lagerungsenergie eines Ober-
flächenatoms näherungsweise als 
ED(s) = ½ ED(b) angenommen 
(Brice-Hypothese), wobei ED(b) die 
Verlagerungsenergie von Volumen-
atomen bezeichnet, die bei GaN 
etwa 24 eV beträgt [30].  
In den letzten Jahren wurde ver-
sucht, den Wert von ED(b) genauer 
zu bestimmen. In [31] und [32] 
wurde anhand molekular-
dynamischer Simulationen ge-
zeigt, dass die Werte der Ver-
lagerungsenergie, wie erwartet, in Abhängigkeit von der Kristallrichtung variieren können. 
Die berechneten minimalen Schwellenenergiewerte betragen für Gallium 17 eV [32] bzw. 
22 eV [31] und für Stickstoff entsprechend 25 eV [31] bzw. 39 eV [32]. Die experimentell 
erhaltenen Werte der Verlagerungsenergie liegen sehr nahe an den theoretischen Werten 
und betragen etwa 19 eV [33], 21 eV [34] für Gallium und etwa 11 eV für Stickstoff [34]. 
Es besteht demnach immer noch eine große Schwankungsbreite für die Verlagerungs-
energie in GaN. 
Der Energie-Transferfaktor beim Stoß eines Ions der Energie E und der Masse M1 mit 








+=γ .      (2.1) 
Für die maximal elastisch übertragene Energie TE = γE werden die folgenden Fälle 
unterschieden: 
TE < ED(s)  keine ionenstrahlinduzierten Atomverlagerungen,  
ED(s) < TE < ED(b) nur ionenstrahlinduzierte Oberflächenatomverlagerungen,  
TE > ED(b)  ionenstrahlinduzierte Oberflächenatom- und Volumenatom- 
verlagerungen.  
Im Rahmen dieser Arbeit wurde das Energiefenster nur für die ionenstrahlinduzierte 
Oberflächenatomverlagerung betrachtet (ED(s) < TE < ED(b)). In Abb. 2.3 sind die 
berechneten Resultate für die stickstoffionenstrahlgestützte Abscheidung von GaN 
 
 
Abbildung 2.3: Berechnungen nach dem Brice-Modell für 
stickstoffionenstrahlgestützte Abscheidung von GaN mit 
xs = 1 ML GaN und ED(s) = ½ ED(b) [10]. Der graue Bereich 
zeigt ein etwa 25 eV breites Energiefenster für die 







dargestellt. Bei der Bestrahlung der GaN-Oberfläche mit Stickstoffionen beträgt der 
Energie-Transferfaktor γ etwa 0,75 [10].  
Die korrigierten Verlagerungsenergien unter Berücksichtigung der unterschiedlichen 
Massen der Stoßpartner ED(b) / γ = 32 eV und ½ ED(b) / γ = 16 eV sind als vertikale 
Punktlinien eingetragen. Die erste Kurve (durchgezogene Linie) wurde berechnet für 
eine Oberflächenschicht mit der Dicke xs = 1 ML GaN. Die Kurve beginnt bei 
ca. 20 eV, und die obere Grenze beträgt etwa 45 eV. Das bedeutet, dass das Energie-
fenster von Ionen zwischen ca. 20 eV und 45 eV dem Fall der optimalen ionenstrahl-
gestützten Epitaxie entspricht (grauer Bereich in Abb. 2.3).  
2.3 Einfluss der Teilchenenergie auf die Oberflächenmobilität 
Das Schichtwachstum wird durch eine große Zahl von Depositionsparametern, wie 
z.B. kinetische Energie der Teilchen, Substrattemperatur, Substratmaterial etc., be-
einflusst. 
Die Oberflächendiffusion eines Adatoms wird von der Energie der Teilchen bestimmt. 
Diese Energie besteht aus zwei Beiträgen: der kinetischen Energie der Teilchen vor 
ihrer Anlagerung und der Energie, die das Adatom auf der Oberfläche aufnimmt. Der 
Ionenstrahlparameter Ionenenergie einer Stickstoffionenquelle (vgl. Kap. 3.2.2) 
bestimmt die kinetische Energie der gelieferten Ionen. Die Substrattemperatur be-
einflusst die intrinsische Adatombeweglichkeit.  
2.3.1 Strukturzonenmodelle 
Bei der Betrachtung von Strukturzonenmodellen wurde empirisch die Beziehung 
zwischen den Eigenschaften von abgeschiedenen relativ dicken (wesentlich dicker als 
die Schichten in der vorliegenden Arbeit), polykristallinen Schichten und wichtigen 
Depositionsparametern ermittelt und veranschaulicht.  
Die Zonen des Schichtwachstums [35] werden nach dem Quotienten aus Substrat-
temperatur (bzw. Abscheidungstemperatur) und Schmelztemperatur (T/Tm) 
eingeteilt 1. Zone 2 ist der Bereich mit hoher Oberflächendiffusion:  
0,3 <  T/Tm  < 0,5      (2.2) 
Für GaN mit der Schmelztemperatur von Tm = 2500 °C [36] ergibt sich demnach ein 
möglicher Temperaturbereich von 
560 °C < T < 1110 °C.     (2.3) 
                                                 







Zone 1 (T/Tm < 0,3) ist gekennzeichnet durch eine geringe, aufgrund der niedrigen 
Temperatur eingeschränkten Oberflächendiffusion. In Zone 3 (T/Tm > 0,5) ist das 
Wachstum einer Schicht durch Volumendiffusion bestimmt. 
Von Thornton [37] wurde ein Strukturzonenmodell als Funktion des Temperatur-
koeffizienten T/Tm entwickelt, das durch den Partialdruck der Atmosphäre für Magnetron-
sputtern erweitert wurde. Der neue Parameter beschreibt kinetische Effekte beim Schicht-
wachstum. Der Temperaturkoeffizient erfasst thermische Effekte. Die von Thornton 
vorgeschlagene Übergangszone T (Zone mit einer erhöhten Oberflächendiffusion im 
Vergleich zu Zone 1) wurde von Messier [38] in einer Erweiterung des Strukturzonen-
modells berücksichtigt. Die Grenze zwischen Zone 1 und Zone T wird durch die 
kinetische Energie der schichtbildenden Teilchen verändert und verschiebt sich bei 
höheren Teilchenenergien zu niedrigeren Temperaturen. Als bestimmender Faktor wurde 
dabei die Oberflächenmobilität vorgeschlagen. Hohe Oberflächendiffusion ist hier auch 
bei Temperaturen unterhalb von 0,3Tm möglich.  
In Abb. 2.4 ist ein erweitertes Modell nach Anders [39] dargestellt, das Effekte der 
kinetischen und potentiellen Energie der schichtbildenden Teilchen berücksichtigt und 
einen Energiebereich für mögliche ionenstrahlgestützte Epitaxie bei niedrigen 
Temperaturen ausweist.  
 
 
Abbildung 2.4: Strukturzonenmodell, das die Effekte durch Ionenbeschuss und thermisch induzierte 







Obwohl Strukturzonenmodelle ein gutes Hilfsmittel zur qualitativen Einordnung von 
abgeschiedenen Mikrostrukturen und von Schichteigenschaften sind, lassen sie keine 
quantitativen Aussagen über die Mechanismen des Schichtwachstums zu. 
2.3.2 Thermisch induzierte Oberflächenmobilität 
Die Mobilität der Adatome auf dem Substrat (Abb. 2.5) wird einerseits von der 
Substrattemperatur und andererseits von der mitgeführten Energie der auftreffenden 
Teilchen beeinflusst. 
Die intrinsische Oberflächendiffusion von Gallium- und Stickstoffadatomen wird im 
Wesentlichen von der Substrattemperatur bestimmt. Da die Diffusion ein thermisch 
aktivierter Prozess ist, kann die Abhängigkeit des Diffusionskoeffizienten D(T) von 






⋅−⋅=      (2.4) 
Hierbei bezeichnet D0 die temperaturunabhängige Diffusionskonstante und EDiff die 
Aktivierungsenergie für die Diffusion. Die Diffusionskonstante ist als 0
2
0 ν⋅= aD  
definiert [40], wobei a  die Maschenweite der Schichtoberfläche ist (Tab. 2.1). Bei der 
Größe ν0 handelt es sich um die Frequenz, mit der die Adatome Platzwechselvorgänge 
durchführen. Diese Größe lässt sich mit der Debye-Temperatur TDebye, dem Boltzmann-










0ν             (2.5) 
Der Betrag der Sprung-
frequenzen ν0 = 5 · 1012 s-1 wurde 
mit TDebye = 650 K [41] berechnet. 
Im Fall einer galliumterminierten 
(0001)-GaN-Oberfläche betragen 
die theoretisch berechneten 
Aktivierungsenergien für die 
Diffusion eines Stickstoff-
adatoms EDiff = 1,4 eV und die 




Abbildung 2.5: Schematische Darstellung von Diffusions-
prozessen auf der GaN-Oberfläche. Intrinsische thermische 
Oberflächendiffusion (1) und ballistisch induzierte Adatom-








EDiff = 0,4 eV [42]. In Abb. 2.6 ist der 
Diffusionskoeffizient als Funktion der 
Substrattemperatur dargestellt. Im Ver-
gleich mit Stickstoff ist der Diffusions-
koeffizient der Galliumteilchen um 
einen Faktor von 105-107 größer. Die 
mittlere Diffusionslänge ist gleich  
τλ ⋅= )(TDD , (2.6) 
wobei τ die Lebensdauer eines Adatoms 
ist, die bei der Substrattemperatur von 
T = 700 °C für Galliumadatome 
τ(Ga) = 10-8 s und für Stickstoffadatome τ(N) = 10-3 s beträgt [43]. Die mittleren 
Diffusionslängen von Adatomen bei dieser Temperatur wurden mit Gl. 2.6 berechnet. 
Die Werte betragen etwa 2 nm für Galliumadatome und 0,3 nm für Stickstoffadatome.  
Eine Erhöhung der Temperatur über 700 °C hinaus würde zu größeren mittleren 
Diffusionslängen, aber auch zur thermischen Zersetzung von GaN [44] und zu einer 
wesentlichen Abnahme der Wachstumsrate führen. 
2.3.3 Ballistisch induzierte Oberflächenmobilität 
Die Möglichkeit einer vorteilhaften Wirkung der niederenergetischen, hyper-
thermischen Ionenbestrahlung auf das ionenstrahlgestützte epitaktische Wachstum 
von GaN-Schichten (dadurch, dass atomare Verlagerungen durch Stöße zwischen 
Ionen und Schichtatomen nur in der ersten Monolage der sich bildenden Schicht 
erfolgen), wurde in Kap. 2.2.1 unter Anwendung der Hypothese von Brice dargelegt.  
Für Ionenenergien zwischen etwa 20 und 45 eV bleiben die Wirkungen der Ionen-
bestrahlung, wie die ballistische Stimulierung der Adatombeweglichkeit, auf die oberste 
Monolage begrenzt, und Defekterzeugung unter der obersten Monolage wird vermieden.  
Die niederenergetischen gelieferten Stickstoffionen, die selbst auf der Oberfläche eine 
erhöhte Beweglichkeit haben, sollen durch elastische Stöße (ballistisch) die Ober-
flächenmobilität auch der Galliumadatome erhöhen. Damit sollten beide Atomspezies 
genügend beweglich sein, um energetisch günstige Plätze für die Anlagerung zu 
erreichen und ggf. die Ehrlich-Schwoebel-Barriere (siehe Kap. 2.5.3) an atomaren 
Stufen überwinden zu können.  
 
 
Abbildung 2.6: Diffusionskoeffizienten als Funktion 







Einflüsse einer Erhöhung der ballistisch induzierten Adatommobilität durch Ionen-
bestrahlung, wie z.B. Verringerung der Wachstumstemperatur [45], Verbesserung der 
kristallinen Qualität der Schichten [46], Reduktion der Oberflächenrauheit [47], 
Wachstummodusänderung [48-49] sowie Veränderungen der Oberflächendiffusion 
[50] wurden von verschiedenen Gruppen beobachtet.  
Theoretische Arbeiten, wie die von Müller et al. [51], Vancauwenberghe et al. [52] oder 
Brice et al. [28], prognostizieren einen positiven Einfluss einer niederenergetischen 
Ionenbestrahlung bei der Herstellung von dünnen Schichten. Die ballistische Stimulation 
der Adatommobilität durch den Beschuss mit niederenergetischen Ionen ermöglicht es 
den Adatomen, eine ausreichende Aktivierungsenergie aufzubringen, um die Ehrlich-
Schwoebel-Barriere zu überwinden und damit eine Transformation von Insel- zu Lagen-
wachstum einzuleiten. Trushin et al. [53] zeigten anhand eines Modells der Stickstoff-
ionen-gestützten Abscheidung von GaN-Schichten den vorteilhaften Einfluss hyper-
thermischer Ionen auf den Wachstumsmodus bei der Epitaxie.  
2.4 Herstellungsverfahren 
Bei der GaN-Synthese muss berücksichtigt werden, dass GaN zwar einen hohen 
Schmelzpunkt von etwa 2500 °C besitzt [36], aber oberhalb von 750 °C thermisch 
instabil ist [44]. Andererseits liegt der Wachstumsbereich für hochwertige kristalline 
Schichten bei Temperaturen von 750 °C und höher (vgl. Kap. 2.3.1). Diese 
experimentelle Situation impliziert erhebliche Schwierigkeiten, Schichten hoher 
Qualität herzustellen. Aufgrund der chemischen Trägheit des molekularen Stickstoffs 
gegenüber Gallium ist für die meisten Herstellungsverfahren reaktiver atomarer 
Stickstoff zur GaN-Erzeugung notwendig. 
2.4.1 Metallorganische Gasphasenepitaxie 
Das industriell bedeutendste Herstellungsverfahren für GaN-basierte Halbleiter ist die 
metallorganische Gasphasenepitaxie (engl. Metal Organic Vapor Phase Epitaxy, MOVPE). 
Das Verhältnis T/Tm (siehe Kap. 2.3.1) liegt hierbei für GaN bei 0,46-0,50. Gallium und 
Stickstoff werden in gasförmigen chemischen Verbindungen über das heiße Substrat 
(Wafer) geleitet. Auf der ca. 1000-1100 °C heißen Substratoberfläche dissoziieren die 
gallium- und stickstoffhaltigen Präkursoren. Dann kann Gallium chemisch mit 
atomarem Stickstoff zu GaN reagieren. Um der thermischen GaN-Zersetzung entgegen-







Prozesse laufen bei Gasdrücken von 102-105 Pa ab. Vorteile der MOVPE sind die hohen 
Wachstumsraten (bis 10 μm/h) [54] und die Möglichkeit, Schichten auf großen Flächen 
(z.B. Wafer mit Durchmessern von 150 mm [55]) abzuscheiden. Die mit MOVPE 
abgeschiedenen GaN-Schichten wachsen im Lagenmodus und besitzen daher eine sehr 
hohe kristalline Qualität oberhalb Schichtdicken von ca. 500 nm. 
2.4.2 Molekularstrahlepitaxie 
Bei der konventionellen Molekularstrahlepitaxie (engl. Molecular-Beam Epitaxy, MBE) 
von GaN erfolgt das epitaktische Dünnschichtenwachstum durch das Aufdampfen von 
Metallatomen auf ein beheiztes Substrat unter gleichzeitiger Zufuhr von atomarem 
Stickstoff. Gallium wird durch Verdampfen in einer konventionellen Effusionszelle 
produziert. Die notwendigen reaktiven Stickstoffspezies können mittels zahlreicher 
Quellen bereitgestellt werden. In den meisten Fällen werden sog. Atomstrahlquellen 
verwendet, in denen der molekulare Stickstoff zuerst in einen Plasmazustand überführt 
wird. Die Stickstoffmoleküle werden in der Quelle dissoziiert, ionisiert und der 
Substratoberfläche zugeführt. Dabei besitzt der atomare Stickstoff eine kinetische 
Energie von bis zu 1 eV. In der Literatur wird das Verfahren oft auch als PA-MBE 
(engl. Plasma Assisted Molecular-Beam Epitaxy) bezeichnet. Die MBE setzt Ultrahoch-
vakuumbedingungen voraus, um Verunreinigungen durch Restgasatome zu vermeiden. 
Während des Wachstumsprozesses steigt der Druck jedoch durch den Betrieb der 
Quellen in den Hochvakuumbereich. 
Die Vorteile der MBE sind vergleichsweise niedrige Substrattemperaturen (meist 
unterhalb von 750 °C), wodurch die Herstellung komplizierter Bauelementstrukturen 
ermöglicht wird. UHV-Bedingungen erlauben andererseits in situ Diagnostik, wie z.B. 
RHEED, und ermöglichen es, das Wachstum einzelner Monolagen von GaN-Schichten 
zu verfolgen. Die obere Temperaturgrenze der Abscheidung ist etwa 750 °C. Oberhalb 
davon setzt verstärkt die thermische Zersetzung von GaN ein, wodurch die Wachstumsrate 
wesentlich abnimmt. Hier ist ein T/Tm-Verhältnis von maximal 0,37 erreicht (T – 
Depositionstemperatur, Tm – Schmelztemperatur von GaN, vgl. Kap. 2.3.1). Die Adatom-
beweglichkeit ist demnach gering, und als Folge davon wachsen MBE-GaN-Schichten 
in der Regel dreidimensional. Es gibt aber diverse technologische Varianten, zwei-







2.4.3 Ionenstrahlgestützte Molekularstrahlepitaxie 
Bei der ionenstrahlgestützten Molekular-
strahlepitaxie (engl. Ion-Beam Assisted 
Molecular-Beam Epitaxy, IBA-MBE) 
wird im Gegensatz zur konventionellen 
MBE neben der Effusionszelle für das 
Verdampfen der Galliumatome eine 
Stickstoffionenquelle verwendet, die 
gasförmigen Stickstoff ionisiert, auf 
Energien von bis zu einigen Zehn eV 
beschleunigt (vgl. Kap. 3.1.3) und diesen 
der wachsenden Schicht zuführt 
(Abb. 2.7). Die Ionenenergie ist neben 
dem Ion-zu-Atom-Verhältnis einer der 
wichtigsten Parameter bei diesem 
Verfahren.  
Die Erhöhung der kinetischen Energie 
der Adatome auf der Schichtoberfläche 
durch die niederenergetische Ionen-
bestrahlung führt zu analogen Prozessen wie die Erhöhung der Wachstumstemperatur. 
Basierend auf dieser Annahme kann Lagenwachstum auch bei Depositions-
temperaturen erreicht werden, die kleiner als 0,37Tm sind, wenn zum Ausgleich die 
kinetische Energie der Adatome entsprechend erhöht wird.  
Eine Variation des Verhältnisses von Stickstoffionenfluss zu Galliumatomfluss auf die 
Probe (sog. I/A-Verhältnis oder Ankunftsverhältnis) erlaubt es u.a., das Phasen-
verhältnis von w-GaN zu z-GaN zu beeinflussen [56]. Insbesondere auf diesen Aspekt 
soll im Rahmen der vorliegenden Arbeit eingegangen werden. 
 
 
Abbildung 2.7: Prinzip der ionenstrahlgestützten 








Wird eine Schicht auf eine ideal glatte Oberfläche deponiert, so müssen sich die auf 
der Oberfläche abgeschiedenen Adatome zuerst zu stabilen Keimen zusammenfinden, 
die dann weiter wachsen können. Die Dichte der gebildeten Keime hängt von der 
Konzentration der angebotenen deponierten Teilchen und von deren Diffusion bei 
gegebener Temperatur ab. Die Beweglichkeit der Stickstoff- und Galliumadatome in 
Abhängigkeit von wichtigen Depositionsparametern wurde in Kap. 2.3 diskutiert. 
Keimbildung ist insbesondere an durch die Oberflächentopographie vorgegebenen 
Orten, wie beispielsweise an monoatomaren oder mehratomaren Stufen, Kinken oder 
Defekten, bevorzugt. In diesem Abschnitt werden die wichtigsten, meist von der 
Substratoberfläche beeinflussten Wachstumsprozesse vorgestellt.  
2.5.1 Frühstadium des Wachstums  
Die wichtigsten Prozesse im Frühstadium des Schichtbildungsprozesses (beim 
Wachstum einer Monolage) sind (siehe Abb. 2.8):  
(1) Deposition 
(2) Diffusion auf flachen Terrassen 
(3) Bildung von Dimeren 
(4) Anlagerung an existierende Inseln 
(5) Lösen von existierenden Inseln 
(6) Keimbildung auf Inseln 
(7) Diffusion über Stufenkanten  




Abbildung 2.8: Schematische Darstellung der wichtigsten atomistischen Prozesse im 







Die Wechselwirkung zwischen den Prozessen bestimmt letztlich die Oberflächen-
topographie. Für eine hohe Übersättigung, einen konstanten Fluss Φ von Teilchen auf 
die Oberfläche und Vernachlässigung der Desorption haben Ratsch und Venables [58] 
ein allgemein akzeptiertes Standard-Ratengleichungssystem für das Wachstum der 
















dn γγσσ   (2.7a) 
)()( 11det111 sssssssss nnDnnDndt
dn γγσσ −+−= ++−−    (2.7b) 
Dabei sind n1 und ns die Monomer- bzw. Inseldichten. Koaleszenz und direkte 
Anlagerung aus der Dampfphase sind hier nicht berücksichtigt. Der erste, vierte und 
fünfte Term auf der rechten Seite der Gleichung 2.7a beschreibt den Gewinn von 
Adatomen durch Deposition aus der Dampfphase (I), durch Dissoziation eines Dimers 
in zwei Monomere (IV) und durch Lösen von Monomeren von Inseln der Größe s (V). 
Der zweite und dritte Term dieser Gleichung repräsentieren den Verlust von 
Monomeren bei der Bildung von Dimeren bzw. bei der Anlagerung an Inseln. Dabei 
ist D der Diffusionskoeffizient für ein Monomer mit der Aktivierungsenergie EDiff 
(vgl. Kap. 2.3.2), und Ddet ist der Diffusionskoeffizient für ein Monomer, das sich von 
einer Insel löst. Für die Aktivierungsenergie des Prozesses gilt EDiff + Eb, wobei Eb die 
Oberflächenbindungsenergie ist. σm1 und σs sind die dimensionslosen Einfang-
effizienzen für ein Monomer durch ein Monomer bzw. durch eine Insel; γ2 und γs sind 
die Ablöseraten eines Monomers von einem Dimer bzw. von einer Insel. In ähnlicher 
Weise sind die Terme in der zweiten Gleichung (2.7b) zu interpretieren. 
Wenn für die Größe der Inseln und der Einfangeffizienzen mittlere Werte, Nav bzw. 
σav, definiert werden, hat Venables [59] gezeigt, dass sich die Gleichungen signifikant 
vereinfachen zu  
  avav nDnnDdt
dn
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av σ≈ .     (2.9) 
Demzufolge kann erwartet werden, dass die anfängliche Monomerdichte mit der 







Eine Integration dieser Gleichungen, bei Annahme konstanter Einfangeffizienzen, 





 Φ∝       (2.10) 
Der Exponent p variiert zwischen 1/3 und 1/2 [60]. Damit kann auch für die mittlere 
Inselgröße bei gegebener Temperatur (Diffusionskoeffizient D(T) in Gl. 2.4) ein 
Wachstum proportional zum ankommenden Teilchenfluss mit Φ1/3…1/2 prognostiziert 
werden. 
2.5.2 Wachstumsmodi 
Das Wachstum geschlossener Schichten wird in Abhängigkeit von der Wechsel-
wirkung zwischen den Substratatomen und den deponierten Adatomen in drei grund-
legende Wachstumsmodi unterschieden [61]. 
Die Wechselwirkung wird über den Gleichgewichtszustand der Ober- und Grenz-
flächenenergien nach Bildung eines Keims auf der Oberfläche eines Substrates 
beschrieben. Resultierend aus der Youngschen Beziehung folgt für den Gleich-
gewichtszustand zu  
αγγγ coskeimgfsub += ,    (2.11) 
wobei γsub die Oberflächenenergie des Substrats, γgf die Grenzflächenenergie zwischen 
Substrat und Keim, γkeim die Oberflächenenergie des Keims und α der Kontaktwinkel ist. 
Basierend auf dieser Beziehung können einzelne Grenzfälle für den Zustand der 
vollständigen Benetzung (α = 0) diskutiert werden. 
Beim Lagenwachstum oder Frank-van-der-Merwe-Wachstum ist die Wechselwirkung 
zwischen benachbarten abgeschiedenen Adatomen geringer als die mit den Substratatomen, 
d.h.  
keimgfsub γγγ +≥ .       (2.12) 
Das Wachstum ist durch eine Sequenz von einzelnen Lagen charakterisiert, die 
geschlossen aufwachsen, bevor eine neue Atomlage zu wachsen beginnt.  
Volmer-Weber-Wachstum oder Inselwachstum tritt auf, wenn die Wechselwirkung 
zwischen den abgeschiedenen Adatomen größer als die zu den Substratatomen ist, d.h.  
keimgfsub γγγ +< .      (2.13) 
Das Stranski-Krastanov-Wachstum zeichnet sich durch ein anfängliches Lagen-







Monolagen in Inselwachstum übergeht, weil dann die Wechselwirkung zwischen den 
Adatomen dominierend geworden ist. Dies tritt häufig im Fall des heteroepitaktischen 
Wachstums auf.  
2.5.3 Wachstum an Stufen 
Resultierend aus der isotropen Diffusion von Adatomen auf Oberflächen wäre eine 
stochastische Verteilung von Stufen zu erwarten. Experimente zeigen [62], dass eine 
regelmäßige Stufenverteilung unter der Randbedingung auftritt, dass die Terrassen-
weite kleiner als die Diffusionslänge ist.  
Entsprechend dem Wolf-Villain-Modell [63] diffundieren Adatome auf Stufen-
terrassen nicht gleichverteilt in alle Richtungen, sondern bevorzugt zu Stufenkanten 
und Kinken sowie zu Stufenrändern, an denen sie eingefangen werden (Abb. 2.9). Die 
Ursache ist letztlich, dass die Oberflächenenergie minimiert wird, wenn sich Adatome 
an Plätzen anlagern, die die Koordinationszahl erhöhen (z.B. Ecken, Kinken, Ränder, 
Stufen etc.).  
Die in Kap. 2.3.2 berechneten Diffusionslängen betragen bei 700 °C etwa 2 nm für 
Galliumadatome und 0,3 nm für Stickstoffadatome. Bei 6H-SiC(0001)-Terrassen-
weiten von etwa 200 nm (Kap. 2.6.1) sind die Diffusionslängen um einen Faktor von 
102-103 kleiner als es für das Stufenflusswachstum nötig ist. 
Adatome an Stufenrändern können die Möglichkeit haben, durch Diffusion von einer 
höheren zu einer tieferen Stufe zu gelangen und damit eine energetisch günstigere 
Position einzunehmen (Position (2) in Abb. 2.9) und zum Stufenwachstum beizutragen. 
Die aufzubringende Aktivierungsenergie, die das Adatom für die Überwindung der 
Stufenkante benötigt, heißt Ehrlich-Schwoebel-Barriere (ES-Barriere) (Abb. 2.10). 
 
 
Abbildung 2.9: Schematische Darstellung der Wachstumsprozesse auf Terrassen. Zu unterscheiden 
sind die Fälle, dass die Terrassenlänge größer bzw. kleiner als die Diffusionslänge ist. Zwei 
energetisch bevorzugte Positionen für die Anlagerung von Adatomen sind eingetragen: (1) Kinken-







Voraussetzung für den Übergang von 
einer höheren Stufe (a) zu einer 
niedrigeren Stufe (c) ist, dass die 
Aktivierungsenergie für die Diffusion 
der Adatome größer als die ES-
Barrierenhöhe ist. Wenn die 
Aktivierungsenergie zu gering ist, 
verbleibt das Adatom auf der Terrasse. 
Die Tendenz zum Inselwachstum, und 
damit zu einer höheren Schichtrauheit 
gegenüber dem Lagenwachstum, wird 
dadurch verstärkt. 
Bisher wurde davon ausgegangen, 
dass die Schichten defektfrei sind. Die Gegenwart von Defekten, die u.a. durch die sich 
aufbauenden Spannungen zwischen Substrat und deponierter Schicht generiert werden 
können (siehe Kap. 2.6.2), beeinflusst das Schichtwachstum entscheidend. Insbesondere 
eindimensionale Defekte, d.h. Versetzungen, die mit Ausnahme von Versetzungs-
schleifen immer an der Oberfläche enden, stellen bevorzugte Orte für die Anlagerung 
von Adatomen dar und können damit insbesondere das zweidimensionale Schicht-
wachstum stören. Typische Beispiele sind in der Abb. 2.11 dargestellt. Die Koaleszenz 
von Adatomen um ursprüngliche Schraubenversetzungen des Substrates kann Spiral-




Abbildung 2.11: Spiralwachstum von GaN-Schichten: AFM-Aufnahme einer mittels 
konventioneller MBE hergestellten ca. 250 nm dicken GaN-Schicht [24] (a) und STM-




Abbildung 2.10: Schematischer Schnitt durch eine 
monoatomare Stufe einer Oberfläche und das dazu-








2.5.4 Ionenstrahlgestütztes GaN-Wachstum 
Bei dem ionenstrahlgestützten Wachstum von GaN-Schichten müssen die material- 
und verfahrensspezifischen Erscheinungen betrachtet werden, wie physikalische und 
chemische Adsorption von schichtbildenden Teilchen, Entstehung von stickstoff- bzw. 
galliumterminierten Oberflächen, Stickstoff-Desorption durch die Bildung von N2-
Molekülen, "flüssigkeitsähnliche" Eigenschaften einer metallischen Gallium-Schicht, 
ballistisch induzierte Oberflächenmobilität durch Ionenbestrahlung.  
Für deponierte Teilchen wird zwischen der physikalischen und der chemischen 
Adsorption unterschieden (Physisorption und Chemisorption). Dabei führt 
physikalische Adsorption zur Entstehung von Gallium- bzw. Stickstoffadatomen, die 
unter bestimmten Bedingungen auf der Oberfläche diffundieren können. Die Bildung 
von GaN-Molekülen aus physikalisch adsorbierten Adatomen ist ebenfalls möglich 
[67]. Diese können im Weiteren ebenfalls auf der Oberfläche diffundieren.  
Das Verhältnis von physikalisch und chemisch adsorbierten Atomen ist von 
Temperatur und Stickstoff-zu-Gallium-Verhältnis (N/Ga-Verhältnis) abhängig. So ist 
z.B. bei Stickstoffüberschuss nur chemische Adsorption von Galliumatomen möglich. 
Bei Galliumüberschuss wird dagegen physikalische Adsorption von Galliumatomen 
beobachtet [42].  
Theoretische Modellierungen [68] und experimentelle Untersuchungen [69] haben 
gezeigt, dass ein hohes N/Ga-Verhältnis für die Entstehung von stöchiometrischen 
GaN-Schichten nötig ist, weil der größte Teil der Stickstoffadatome wieder desorbiert. 
In einem kinetischen Modell für das Wachstum von A3B5-Halbleitern von Karpov et 
al. [70] sowie in einem weiteren Modell für das MOVPE-Wachstum von GaN von 
Koleske et al. [44] wird die Adsorption und Desorption von Stickstoff berücksichtigt. 
Es wurde angenommen, dass der Haftkoeffizient von Stickstoff nicht nur vom 
Teilchentyp (Molekül N2 bzw. Atom N), sondern auch von dem Stickstoff-
Bedeckungsgrad ΘN abhängt. Die Geschwindigkeit der Bildung von N2-Molekülen auf 
der Oberfläche und deren Desorption ist gleich ( )2
2 NNk Θ [44, 70-71], wobei 2Nk  eine 
temperaturabhängige Konstante ist. Zur Vereinfachung wird die Reflexion von Stickstoff-
ionen N+ und Stickstoffatomen hier vernachlässigt. 
Unter Berücksichtigung der Bildung von N2-Molekülen auf der Oberfläche und deren 
Desorption ergibt sich die Gleichung für die GaN-Wachstumsrate VGaN zu  
( ) ).( 2







Dabei ist GaΦ  der Galliumfluss, +ΦN der Stickstoffionenfluss und ( )22 NNk Θ  die 
Desorptionsgeschwindigkeit der gebildeten N2-Moleküle. 
Die GaN-Wachstumsrate wird also bei hohem Stickstoffüberschuss aufgrund der 
Bildung von N2-Molekülen auf der Oberfläche und deren anschließender Desorption 
verringert.  
In der Literatur [4, 42, 72] wurde gezeigt, dass während des GaN-Wachstums bei 
ausreichendem Stickstoffangebot durchaus stickstoffterminierte Oberflächen (infolge 
der chemischen Adsorption des Stickstoffs) zu erwarten sind. Die Gallium-
Diffusionsbarriere wird durch die zusätzliche Stickstofflage auf der Oberfläche erhöht 
(1,8 eV statt 0,4 eV). Somit bewirken die Stickstoffatome eine drastische Reduzierung 
der Mobilität der Galliumadatome.  
Bei galliumreichen Bedingungen in der konventionellen MBE wird eine gallium-
terminierte Oberfläche beobachtet [42, 72-75]. Für die Galliumatome werden un-
gerichtete metallische Bindungen gefunden, die bei der Diffusion nicht gebrochen 
werden, so dass sich die Bindungsverhältnisse entlang des Diffusionspfades kaum 
ändern. Dagegen bauen die Stickstoffatome starke, ionisch-kovalente und gerichtete 
Bindungen auf, die bei der Diffusion teilweise dissoziieren müssen. Die Galliumatome 
diffundieren dementsprechend sehr schnell auf der galliumterminierten Oberfläche 
und verhalten sich ähnlich wie in einer zweidimensionalen Flüssigkeit [76].  
Niederenergetische Stickstoffionenbestrahlung kann zu einer ballistischen Stimulation 
der Adatommobilität führen (Kap. 2.3.3). Dies ist von der kinetischen Energie sowie 
vom Fluss der Ionen abhängig [53]. Die Auswirkungen der niederenergetischen Ionen-








2.6 Modellsystem GaN auf 6H-SiC 
2.6.1 Epitaxiebeziehungen von GaN-Schicht und 6H-SiC(0001)-Substrat  
GaN wird hauptsächlich auf Fremdsubstraten, also heteroepitaktisch abgeschieden. 
Beim epitaktischen Wachstum besteht eine eindeutige, feste Orientierungsbeziehung 
zwischen dem Gitter der aufgebrachten Schicht und dem Substratgitter. 
Siliziumkarbid (SiC), von dem über 250 Polytypen bekannt sind [17], ist nach 
Saphir (Al2O3) das am häufigsten verwendete Substratmaterial für die Herstellung 
von GaN-Schichten. Zudem unterscheiden sich bei den SiC-Polytypen die Gitter-
parameter c, so dass das Verhältnis c/a von Polytyp zu Polytyp variiert [17]. Die 6H-
SiC(0001)-Modifikation hat eine hexagonale Struktur mit den Gitterparametern 
a = 0,308 nm und c = 1,512 nm und besteht aus Stapelfolgen (ABCACB...) der 
Kohlenstoff-Silizium-Doppellagen [17]. 
Die vollständige Epitaxiebeziehung von hexagonalem GaN auf 6H-SiC ergibt sich zu 
 
  SiC(0001)-6H||GaN(0001)-w und 0]1SiC[10-6H||0]1GaN[10-w [67]. 
 
 
Die (0001)-Ebene des GaN liegt parallel zur Substratoberfläche, also der (0001)-Ebene 
von 6H-SiC(0001). Die GaN-Schicht weist eine polare Vorzugsorientierung mit der c-
Achsenrichtung als Wachstumsrichtung auf.  
Bedingt durch ungünstige Wachstumsbedingungen kann es, bevorzugt unter 
Ausbildung von Zwillingen, auch zur Bildung von z-GaN kommen. Die Epitaxie-
beziehung für die kubischen Zwillinge zueinander ist  
 
     GaN(111)-z || GaN(111)-z und  11]1GaN[-z || 1]1GaN[1-z [68]. 
 
Für hexagonales und kubisches GaN zueinander gilt 
 
GaN(111)-z || GaN(0001)-w und 0]1GaN[1-z bzw. 10]1GaN[-z || 0]11GaN[2-w . 
 
Die Beziehung für kubisches GaN und 6H-SiC(0001) ergibt sich zu 
 
GaN(111)-z||SiC(0001)-6H und 0]1GaN[1-z bzw. 10]1GaN[-z || SiC(0001)-6H . 
 
Die ideale SiC(0001)-6H -Schichtebene wird von Silizium-Atomen und die )1(000 -







Für Depositionsexperimente werden häufig siliziumterminierte SiC-Substrate 
verwendet. Die auf diesen Ebenen abgeschiedenen GaN-Schichten sind dann 
galliumterminiert [19, 69-70]. 
Abb. 2.12 zeigt ein RHEED-Beugungsbild und rastertunnelmikroskopische 
Aufnahmen verschiedener Vergrößerung eines superpolierten 6H-SiC(0001)-
Substrats [15]. Die regelmäßigen, atomaren Stufen sind etwa 200-250 nm breit mit 
maximalen Höhen von 0,3 nm.  
Die Stufenhöhe von 0,25 nm entspricht einer einzelnen Doppelschicht aus Silizium 
und Kohlenstoff [17]. Eine solche Oberflächentopographie kann unter bestimmten 
Abscheidungsbedingungen (Substrattemperatur, Depositionsrate etc.) zur Stufen-
wanderung (sog. Stufenflusswachstum oder Stufenwachstum) führen.  
Ein Faktor, der einen entscheidenden Einfluss auf das heteroepitaktische Wachstum 




aaf −=  .     (2.15) 
Mit den Gitterparametern für GaN und 6H-SiC(0001) (Tab. 2.1) wurde die Gitter-
fehlanpassung berechnet. So ergibt sich für Raumtemperatur für den hexagonalen 







Abbildung 2.12: RHEED-Beugungsbild und STM-Aufnahmen eines superpolierten 6H-
SiC(0001)-Substrats. Dabei entspricht Δx der gemessenen Stufenbreite und Δz der Stufen-







Die Epitaxiebeziehungen von verschiedenen GaN-Polytypen und 6H-SiC(0001)-
Substraten sind in Abb. 2.13 und 2.14 schematisch dargestellt. 
Der Maschenparameter * )z(a  wurde für kubisches GaN mit  
)z(
*
)z( 2/2 aa ⋅=       (2.16) 
berechnet, wobei )z(a  dem Gitterparameter des z-GaN entspricht (Tab. 2.1). Bei einer 
Wachstumstemperatur von 700 °C beträgt die Gitterfehlanpassung 3,59 % für den 






Abbildung 2.13: Schematische Darstellung der Epitaxiebeziehung von w-GaN 
und 6H-SiC(0001)-Substrat (a), Draufsicht von w-GaN (b), Draufsicht von 6H-
SiC(0001) und w-GaN (c). aSiC und cSiC sind die Gitterparameter des 6H-SiC, 








2.6.2 Schichtspannungen  
Bei heteroepitaktischem GaN-Wachstum werden zwangsläufig mechanische Spannungen 
auftreten, die infolge der Gitterfehlanpassung und der unterschiedlichen thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten von GaN-Schicht und 6H-SiC-Substratmaterial entstehen. 
Aufgrund der Gitterfehlanpassung ist es nicht möglich, dass ein heteroepitaktischer Film 
völlig spannungsfrei auf einem Substrat aufwächst. Während kleine Inseln die 
mechanischen Spannungen noch durch Kantenaufweitung abbauen können [81], gelingt 
dies bei größeren Inseln oder Lagen nicht mehr. Dabei wird die thermisch induzierte 
mechanische Spannung dadurch aufgebaut, dass die gewachsenen GaN-Strukturen nach 
der Abscheidung auf Raumtemperatur abgekühlt werden. SiC besitzt einen geringeren 
thermischen Ausdehnungskoeffizienten (αa = 4,46 ∙ 10-6/K) [19] als GaN (für hexagonales 
 
 
Abbildung 2.14: Schematische Darstellung der Epitaxiebeziehung von z-GaN 
und 6H-SiC(0001)-Substrat (a), Draufsicht von 6H-SiC(0001) und z-GaN (b), 
kubischer Zwilling (c). Der Maschenparameter * )z(a  ist mit Gl. 2.16 berechnet. 
aSiC ist der Gitterparameter des 6H-SiC(0001), )z(a entspricht dem Gitter-







GaN αa = 5,59 ∙ 10-6/K) [18]. Folglich wird in GaN-Schichten auf SiC-Substraten ein 
thermisch induzierter mechanischer Zugspannungsbeitrag auftreten.  
Obwohl die mechanischen Spannungen von epitaktischen GaN-Schichten auf 6H-SiC 
stark von den Prozessbedingungen abhängen, können biaxiale Zugspannungen Werte von 
bis zu 1 GPa erreichen [19]. 
 
Spannungen und Dehnungen von GaN-Schichten  
Basierend auf den Grundlagen der Elastizitätstheorie kann die Beziehung zwischen 
der auf einen hexagonalen Kristall wirkenden Spannung σ und der resultierenden 
relativen Dehnung ε beschrieben werden [82-83]. Unter Vernachlässigung von Scher-
dehnung und Scherspannung ist die entsprechende Beziehung durch folgende Matrix-


















































,   (2.17) 
wobei C11, C12, C13 und C33 die elastischen Konstanten des hexagonalen Kristalls sind.  
Der typische Fall für eine abgeschiedene dünne GaN-Schicht ist die biaxiale 
mechanische Spannung in der c-Ebene (Schichtebene) bzw. der a-Ebene (Abb. 2.15). 
Bei der Abscheidung von GaN auf 6H-SiC(0001) erfolgt das Schichtwachstum entlang 
der c-Achse. Es kann davon ausgegangen werden, dass die mechanischen Spannungen in 
der Schichtebene isotrop sind (σ1 = σ2 und ε1 = ε2). Die hexagonale Elementarzelle wird 
in der c-Ebene verspannt, wodurch es entweder zu einer Kompression oder zu einer 
 
 
Abbildung 2.15: Schematische Darstellung einer verspannten hexagonalen Einheitszelle des 
GaN in c- und a-Ebene. a0 und c0 sind die Gitterparameter des relaxierten, a und c - des 







Dehnung des Materials in der 
entsprechenden Wachstumsrichtung 
kommt. Dabei kann sich die 
hexagonale Elementarzelle entlang 
der Wachstumsrichtung ungehindert 
zusammenziehen bzw. ausdehnen 
(Abb. 2.16) Weil die wirkenden 
Kräfte nur in der Schichtebene 
liegen, ist σ3 gleich Null. Mit den 
unverspannten Gitterparametern a0 
und c0 tritt eine relative Längen-
änderung in der Schichtebene 
(a − a0)/a0 auf, und die Dehnung 
kann zu  
ε1 = (a − a0)/a0     (2.18a) 
bestimmt werden. Entsprechend führt dies in der Wachstumsrichtung zu einer 
Dehnung  
ε3 = (c − c0)/c0.     (2.18b) 
Aufgrund der Isotropie der elastischen Eigenschaften in der Schichtebene des GaN-
Kristalls sind die Poisson-Verhältnisse in den zur c-Achse senkrechten Richtungen 





















εω     (2.19) 
























,     (2.20) 
und unter der Annahme, dass keine Spannungen entlang der Wachstumsrichtung 




ε ,      (2.21) 
so dass z.B. eine in der Schichtebene kompressiv verspannte Schicht demnach eine 
Gitteraufweitung in der Wachstumsrichtung aufweist und umgekehrt (Abb. 2.16).  
 
Abbildung 2.16: Schematische Darstellung einer kompressiv 
entlang der a-Achse und tensil entlang der c-Achse 







Der Zusammenhang zwischen Spannung σ1 und Dehnung ε1 wird durch das biaxiale 
Elastizitätsmodul M angegeben:  







CCCM −+=     (2.23) 
Die Dehnung in Querrichtung ε3 zur longitudinalen Dehnung ε1 wird durch das 







εω     (2.24) 
Das Elastizitätsmodul für biaxial verspanntes, hexagonales GaN und das 
entsprechende Poisson-Verhältnis variieren in der Literatur aufgrund des Unter-
schiedes der experimentell oder theoretisch ermittelten elastischen Konstanten stark 
(siehe Tab. 2.2). 
Für einen besseren Vergleich der elastischen Eigenschaften von unterschiedlichen 
Polytypen wurden in dieser Arbeit die elastischen Konstanten von Wright [84] 
benutzt, wobei die elastischen Konstanten von z-GaN konsistent umgerechnet sind 
[84]. Folglich wurde ein Poisson-Verhältnis ω = 0,509 und ein Elastizitätsmodul 
M = 450 GPa für den hexagonalen GaN-Polytyp, ω = 0,491 und M = 461 GPa für 
kubisches GaN berechnet.  
Die Dehnung in der Wachstumsebene ist gegeben durch TT a ∆⋅=αε )(  und für Substrat- 
und Schichtmaterial in Tab. 2.1 (Kap. 2.1) vergleichend dargestellt. Die gesamte 
thermisch induzierte Dehnung für eine ultradünne Schicht auf einem dicken Substrat 
ergibt sich zu 
[ ] TGaNSiCT cc ∆⋅−= )()()( ααε .    (2.25) 
Für das System hexagonale GaN-Schicht auf 6H-SiC(0001)-Substrat mit CT °=∆ 673  
führt das zu einer Dehnung in der Größenordnung ε = 0,1 %. 
 [84] [85] [86] [87] [88] [89] 
M, 




C−  -0,51 -1,18 -0,53 -0,33 -0,27 -1,09 
 
Tabelle 2.2: Von verschiedenen Autoren berechnete Elastizitätsmoduln M und Poisson-







Kapitel 3  
Experimentelle Bedingungen 
3.1 Experimenteller Aufbau 
3.1.1 UHV-Anlage zur ionenstrahlgestützten Abscheidung  
Die IBA-MBE-Anlage besteht aus vier separat gepumpten und durch 
Vakuumschieber voneinander trennbaren Kammern (Abb. 3.1). 
Die Einschleuskammer dient zum Ein- und Ausbau der Probe, ohne das Vakuum 
in den anderen Kammern zu unterbrechen. Die Analysekammer ist mit einem 
kombinierten System zur Beugung niederenergetischer Elektronen (engl. Low 
Energy Electron Diffraction, LEED) sowie einem Auger-Elektronen-Spektrometer 
(AES) ausgestattet. Dies ermöglicht es, sowohl das Substrat als auch die 
hergestellte dünne GaN-Schicht direkt nach der Abscheidung zu charakterisieren. 
 
 







In der Depositionskammer werden verdampftes Gallium sowie hyperthermische 
Stickstoffionen auf ein Substrat geleitet, an dessen Oberfläche die beiden Spezies 
zu GaN reagieren. Mit dem beheizbaren Probenhalter können Proben in drei 
Raumrichtungen translatiert und um zwei Achsen rotiert werden, so dass die 
optimale Probenposition für die Abscheidung bzw. für die Analyse mittels 
Reflexionsbeugung hochenergetischer Elektronen (engl. Reflection High Energy 
Electron Diffraction, RHEED) eingenommen werden kann. Ein Faraday-Becher 
dient zur Überwachung des Ionenstroms aus der Stickstoff-Hohlanoden-
Ionenquelle. Die Vakuummessung erfolgt über ein Bayard-Alpert-Vakuummeter 
(bis 10-7 Pa) bzw. ein Extraktor-Ionisationsvakuummeter (bis 10-9 Pa) für die zwei 
unterschiedlichen Druckbereiche. Die Oberflächentopographie der auf den SiC-
Substraten abgeschiedenen GaN-Schichten wurde ohne Unterbrechung des UHV 
in der Mikroskopiekammer (SPM-Kammer) mittels Rastertunnelmikroskopie 
(engl. Scanning Tunneling Microscopy, STM) analysiert. 
Die UHV-Bedingungen wurden mittels eines Pumpensystems erreicht. Von 
Vorvakuumpumpen wird ein Vorvakuum von ca. 5 Pa erzeugt. Danach können 
sukzessiv die jeweils an der Einschleus- und Analysekammer befindlichen beiden 
Turbomolekularpumpen zugeschaltet werden. Die Depositionskammer wird 
zusätzlich mit einer Refrigerator-Kryopumpe gepumpt. Der Basisdruck beträgt in 
der Analyse- und Depositionskammer nach Ausheizen der Anlage weniger als 
3 ∙ 10-7 Pa. Der Basisdruck von 2 ∙ 10-7 Pa in der Mikroskopiekammer wird mit 
Hilfe einer Ionengetterpumpe konstant gehalten. Eine permanente Überwachung 
des Restgases in der Depositionskammer wird mit einem Quadrupol-
Massenspektrometer (QMS) durchgeführt.  
3.1.2 Gallium-Effusionszelle  
In der Effusionszelle wird flüssiges Gallium in einem Bornitrid-Tiegel auf eine 
Temperatur von 950 bis 1040 °C aufgeheizt, so dass sich die verdampften 
Gallium-Teilchen mit kinetischen Energien von ca. 200 meV auf der Probe 
absetzen. Eine Erhöhung der Temperatur in der Effusionszelle führt zu keiner 
wesentlichen Veränderung der kinetischen Energien der austretenden Gallium-
Teilchen, wohl aber zu einer Änderung der Depositionsrate am Ort des Substrates. 
Der Bereich liegt zwischen 5 ∙ 1013 und 2 ∙ 1014 Gallium-At. cm-2 s-1.  









Abbildung 3.2: Gallium-Depositionsrate Φ in Abhängigkeit von 
der Temperatur T der Effusionszelle. 
zelle bei einem Stickstoff-Partialdruck von 8 · 10-2 Pa [90], wie er bei Betrieb der 
Stickstoffionenquelle vorliegt. Das entsprechende Verhältnis )71/exp(108 7 T××=Φ  
Gallium-At. cm-2 s-1 wurde mit Rutherford-Rückstreuspektrometrie bestimmt.  
 
3.1.3 Stickstoff-Hohlanoden-Ionenquelle 
Die Stickstoffionen, deren kinetische Energie im Bereich zwischen 5 und 25 eV 
lag, wurden mit Hilfe einer Hohlanoden-Ionenquelle erzeugt. Die Quelle wird 
constricted glow discharge source genannt und basiert auf einer speziellen, einge-
schnürten DC-Gasentladung [91]. Hierbei wird eine Stickstoff-Glimmentladung 
durch Anlegen einer Spannung (450-800 V) [92] zwischen Kathode und Anode 
erzeugt. Das entstandene Plasma wird durch eine kleine Öffnung in der Isolation 
der gelochten Anode gedrängt, wodurch ein gerichteter Plasmastrahl aus N+-, N2+- 
und N-Teilchen (hyperthermischen Neutralteilchen) entsteht. Die Quelle wurde 
mit einem Entladungsstrom von 100 mA betrieben. Dabei wurde die anliegende 
Spannung so angepasst, dass der Strom konstant blieb. Der resultierende Stick-
stoffionenfluss von 1,6 ∙ 1014 Ionen cm-2 s-1 wurde so konstant gehalten. Während 







Abb. 3.3 zeigt die Energieverteilung der atomaren (a) und der molekularen (b) 
Stickstoffionen für die hier benutzte Hohlanoden-Ionenquelle. Die zwei Maxima um 
5 eV und 15-16 eV sind typisch. Keine Ionen mit Energien über 25 eV treten aus der 
Quelle aus.  
 
3.1.4 RHEED-System  
Die Reflexionsbeugung hochenergetischer Elektronen (engl. Reflection High 
Energy Electron Diffraction, RHEED) ist eine Beugungsmethode, die es gestattet, 
durch die Beobachtung des Beugungsbildes während der Schichtabscheidung die 
Oberflächenstruktur der deponierten GaN-Schichten zu bestimmen. Somit ist es 
möglich, die jeweiligen Wachstumsparameter zu optimieren, wie z.B. Substrat-




Abbildung 3.3: Energieverteilungen der aus der Hohlanodenquelle austretenden N+- (a) 












Den prinzipiellen Aufbau des RHEED-Systems, das direkt in der Depositions-
kammer installiert ist, zeigt Abb. 3.4. Von einer Elektronenkanone emittierte, 
beschleunigte Elektronen treffen unter einem flachen Eintrittswinkel von ca. 2° auf 
die Probenoberfläche. Die Eindringtiefe ist aufgrund des kleinen Einfallswinkels 
sehr gering und umfasst nur die ersten zwei bis drei Monolagen des Kristalls. 
Der Elektronenstrahl wird an Oberfläche und oberflächennahen Strukturen 
gebeugt. Das entstandene Interferenzbild wird auf einem Leuchtschirm sichtbar 
gemacht. Der Fluoreszenz-Schirm wird mit einer CCD-Kamera (engl. Charge-
Coupled Device) beobachtet, die an einen Computer angeschlossen ist. 
Interferenzmaxima treten unter dem Beugungswinkel θ auf und werden nach der 
Bragg-Bedingung berechnet:  
λθ nd hkl =sin2     (3.1) 
Dabei ist dhkl der Netzebenenabstand, hkl sind die Millerschen Indizes der Kristall-
ebene, n ist die Beugungsordnung, und λ ist die Wellenlänge.  
Für Beobachtungen der Kristalloberfläche ist eine Auflösung im Angström-
Bereich erforderlich, die man über die Wellenlänge abschätzen kann. Für die De 
Broglie-Wellenlänge der Elektronen gilt:  
p
h=λ      (3.2) 
Bei Benutzung der relativistischen Energie-Impuls-Beziehung  
2
0
22 EcpE +=     (3.3) 

















λ    (3.4) 
berechnen, wobei BU  die Beschleunigungsspannung im RHEED-System ist.  
Das RHEED-System wurde mit einer typischen Beschleunigungsspannung von 30 kV 
betrieben, so dass sich eine Wellenlänge von etwa 7 pm ergibt. Die De Broglie-
Wellenlänge bestimmt die minimale Größe der Strukturen, die mit Hilfe des 
Elektronenstrahls untersucht werden können. In den GaN-Schichten liegen die Gitter-









Die Oberflächentopographie der auf dem SiC-Substrat abgeschiedenen GaN-
Schichten wurde ohne Unterbrechung des UHV in der Mikroskopiekammer mittels 
Rastertunnelmikroskopie (STM) analysiert.  
Die STM-Messungen wurden bei Raumtemperatur und bei einem Basisdruck von 
10−7 Pa durchgeführt. Die IBA-MBE-Anlage mit dem im Rahmen dieser Arbeit 
installierten und in Betrieb genommenen SPM-System ist in Abb. 3.5 dargestellt.  
 
 
Abbildung 3.5: IBA-MBE-Anlage mit dem installierten SPM-System (a), SPM-Kammer (b), 








Das grundlegende Prinzip des STM 
ist der quantenmechanische Tunnel-
effekt (Abb. 3.6). Im STM besteht 
die Sonde aus einer feinen Draht-
spitze, die im Idealfall nur ein 
einzelnes Atom an ihrem Ende 
besitzt. Der elektrisch leitenden (oder 
halbleitenden) Probe wird die 
elektrisch leitende Spitze auf 
ca. 0,5 nm angenähert, und zwischen 
beiden wird eine elektrische 
Spannung von einigen mV bis 
wenigen V (hier typischerweise ± 0,2 
bis ± 3 V) angelegt. Die Spaltbreite 
zwischen Probe und Spitze δz stellt 
eine Barriere für die Elektronen dar. 
Aufgrund des geringen Abstandes 
der Spitze zur Probe fließt durch den 
Tunneleffekt ein messbarer Tunnel-
strom, der in Zusammenhang mit 
dem Abstand zwischen Probe und 
Spitze steht und in der Größen-
ordnung von 1 nA liegt.  
Für die Stromdichte J durch eine 







J −⋅= ,    (3.5) 
wobei 2/)( 21 φφφ +=  die mittlere Barrierenhöhe ist und 21 , φφ  die Austritts-
arbeiten von Spitzen- und Probenmaterial sind [94-95] (Abb. 3.6). 
Die Austrittsarbeit ist für Wolfram größer als für hexagonales GaN ( eV55,41 =φ  
[97], ≈2φ  χ ≈  4,1 eV [96, 98], wobei χ die Elektronenaffinität des GaN(0001) ist). 
Für die Konstanten A und γ  gilt: 2
22
h
mA β=  und 224
2
hβπγ
me= . Dabei 
 
 
Abbildung 3.6: Schematisches Energiebanddiagramm 
zwischen einer Metallspitze und einer Proben-
oberfläche ohne elektrische Spannung (a). Bei 
negativer Spitzenspannung fließt ein Strom von der 
Spitze in die Probe (b). 1φ ist die Austrittsarbeit für 
Wolfram, Eg ist die Bandlücke von GaN (Eg = 3,39 eV 
für w-GaN und Eg = 3,2 eV für z-GaN [96]), EF ist das 
Fermi-Niveau, Ev ist das Vakuumniveau, χ ist die 
Elektronenaffinität des GaN, LB und VB bezeichnen 







bezeichnet m die Masse des Elektrons, e seine Ladung, β ist ein geometrischer Faktor 
und h  ist das Plancksche Wirkungsquantum geteilt durch 2π. 
Der Tunnelstrom hängt exponentiell vom Abstand δz ab. Für eine typische mittlere 
Barrierenhöhe von ≈φ  4,3 eV ändert sich der Tunnelstrom etwa um eine Größen-
ordnung, wenn die Distanz δz um 0,1 nm verändert wird.  
Beim Abrastern der Probenoberfläche wird die Distanz der Spitze zur Probe durch 
eine Regelschleife so eingestellt, dass der Tunnelstrom konstant bleibt. Somit lässt 
sich im Konstantstrombetrieb mittels des z-Piezoelements über die Position der 
Spitze ein dreidimensionales Bild der Oberfläche (exakt: der Elektronen-
dichteverteilung an der Oberfläche) bestimmen. 
 
STM-Spitzenpräparation  
Für die STM-Untersuchungen wurden unter Zug abgeschnittene Platin/Iridium-
Spitzen oder elektrochemisch geätzte Wolfram-Spitzen eingesetzt.  
Eine Platin/Iridium-Spitze kann manuell hergestellt werden, indem der Draht 
möglichst schräg unter kleinem Winkel zur Längsachse des Drahtes abgeschnitten 
wird. Hier wurde ein ca. 6-10 mm langes Stück eines Platin/Iridium-Drahtes 
(80/20) mit 0,25 mm Durchmesser benutzt. Neben der unkomplizierten 
Herstellung haben diese Spitzen den Vorteil, nicht an der Luft zu oxidieren.  
Für die elektrochemische Spitzenpräparation wurde Wolframdraht mit 0,3 mm 
Durchmesser in ein NaOH-Bad (2-molar) senkrecht eingetaucht, so dass er im 
Zentrum einer Ringelektrode aus Edelstahl saß (siehe Aufbau in Abb. 3.7). Mit 
einer Mikrometerschraube wurde der Wolframdraht ca. 13 mm tief in die Lauge 
eingetaucht. 
Zwischen dem Draht und der Elektrode wurde eine Wechselspannung von etwa 3 
bis 8 V angelegt, so dass die Lauge den Draht zu ätzen begann und der Draht sich 
ausdünnte. Am stärksten wird der Draht an der Flüssigkeitsoberfläche geätzt. Dort 
bildet sich ein Meniskus aus, und sobald der Draht durchgeätzt ist, erhält man eine 
Spitze. Unmittelbar danach muss die Spitze aus der Lauge gezogen werden und 










Das auf 1 x 1 cm2 geschnittene (0001)-orientierte und 0,25 mm dicke 6H-SiC-
Substrat wurde durch ein Ultraschallbad in Ethylalkohol von Verschmutzungen 
gereinigt, unter einem Stickstoffstrahl getrocknet und anschließend auf dem 
Substratträger befestigt. Nach dem Einbringen des Probenhalters in das Vakuum-
system wurde das Substrat auf eine Temperatur von 730 °C geheizt, um es 
ausgasen zu lassen. Nach etwa 15 min wurde die Probe auf die jeweilige 
Depositionstemperatur heruntergekühlt. Währenddessen wurde die Effusionszelle 
geheizt und der Stickstoffgasfluss auf 12 sccm (Standardkubikzentimeter pro 
Minute) eingestellt, um die N2-Gasleitung zur Hohlanoden-Ionenquelle zu spülen. 
Nachdem sich die Substrat- und Effusionszellentemperaturen stabilisiert hatten, 
wurde der Depositionsprozess begonnen.  
 
 







Der Substratträger sowie der 
Probenhalter wurden speziell 
modifiziert (Abb. 3.8), um 
nach der GaN-Abscheidung 
die Probe ohne Unter-
brechung des UHV in die 
Mikroskopiekammer trans-
portieren zu können.  
Die im Rahmen dieser 
Arbeit hergestellten GaN-
Schichten wurden ohne 
Deposition einer Pufferschicht direkt auf dem 6H-SiC-Substrat abgeschieden. 
3.2.2 Abscheide- und Ionenstrahlparameter  
Im Folgenden werden die wichtigsten Parameter bei der GaN-Schichtdeposition 
erläutert:  
Der Galliumfluss bestimmt die Lieferung der zur Bildung von GaN nötigen, 
thermisch verdampften Galliumatome und somit die maximal erreichbare GaN-
Aufwachsrate. Die Gallium-Depositionsrate wird durch Regelung der Temperatur 
der Effusionszelle kontrolliert (vgl. Kap. 3.1.2).  
Die Substrattemperatur (auch Abscheidetemperatur oder Wachstumstemperatur) 
beeinflusst die kristalline Qualität der Schichten [13]. Für die Substrattemperatur 
existiert ein bestimmter Bereich, in dem hochwertige GaN-Schichten hergestellt 
werden können. Das bereits angegebene Verhältnis von Abscheidetemperatur zu 
Schmelztemperatur T/Tm = 0,3 (vgl. Kap. 2.3.1) ergibt einen Schätzwert von 
560 °C für die untere Temperaturgrenze zur Erzeugung hochwertiger kristalliner 
Schichten. Andererseits zersetzt sich bereits entstandenes GaN bei T ≥ 750 °C 
[44], und damit wird die Aufwachsrate reduziert [99]. Die Erhöhung der 
kinetischen Energie von Adatomen auf der Oberfläche durch niederenergetische 
Ionenbestrahlung kann im Prinzip zu Lagenwachstum auch bei Temperaturen 
unterhalb von 750 °C führen (vgl. Kap. 2.3.3).  
Abbildung 3.8: STM-Substratträger für das SiC-Substrat (a), 







Der Stickstoffionenstrahl erfüllt einen doppelten Zweck als Stickstofflieferant und 
als Energielieferant. Die Ionenstromdichte, die die Zufuhr der zur Bildung von 
GaN nötigen Stickstoffionen charakterisiert, wurde beim Herstellungsprozess 
mittels eines Faraday-Bechers gemessen.  
Bei der IBA-MBE ist die Ionenenergie ein entscheidender Parameter. Als Energie-
lieferant bewirken die niederenergetischen Ionen einen hyperthermischen Energie- 
und Impulseintrag in die Oberflächenschicht. Die Eindringtiefe der Ionen aus der 
verwendeten Ionenquelle soll möglichst nur die erste Monolage der GaN-Schicht 
erreichen (vgl. Kap. 2.2.1). Damit ist gewährleistet, dass unterhalb davon keine 
ionenbestrahlungsinduzierten Defekte erzeugt werden und dass Oberflächen-
adatome ballistisch stimuliert werden. Bei den verwendeten Ionenenergien von 5 
bis 25 eV sind weitere Auswirkungen der Ionenbestrahlung, wie die Ausbildung 
linearer Stoßkaskaden oder Zerstäubung, nicht zu erwarten.  
Ein weiterer wichtiger Parameter ist das Ion-zu-Atom-Verhältnis (I/A-Verhältnis). 
Der Quotient aus Stickstoffionen- und Galliumatomfluss ist eine Maßzahl, mit der 
häufig Schichteigenschaften skalieren [4-8, 100]. Die Variation des I/A-Verhältnisses 
erfolgte hier durch Variation des Galliumflusses bei einer konstanten Stickstoff-
ionenstromdichte von 25 µA/cm², die einem Ionenfluss von 1,6 · 1014 Ionen cm-2 s-1 
entspricht.  
In Tab. 3.1 sind die verwendeten Parameter bei der Schichtabscheidung sowie die 
typischen Daten der Schichten zusammengefasst.  
 
Definition der GaN-Bedeckung  
Die gesamte oder totale Gallium-Bedeckung, d.h. die Gesamtanzahl der auf dem 
Substrat deponierten Galliumatome pro Flächeneinheit, wurde durch Multiplikation 
der Gallium-Depositionsrate Φ mit der gesamten Depositionsdauer t berechnet. 
Temperatur der Effusionszelle  950 bis 1040 ºC 
Galliumfluss 0,5 bis 1,9 · 1014  At. cm-2 s-1 
Aufwachsrate 2,8 bis 9,8 ML/min (bis 0,05 nm/s) 
Substrattemperatur  300 bis 730 ºC 
Abscheideparameter 
Schichtdicke  4 bis 36 nm 
Ionenenergie ≤ 25 eV (festes Profil) 
Stickstoff-Ionenfluss  1,6 · 1014  Ionen cm-2 s-1 
Ionenstromdichte 25 µA/cm² 
N2-Gasfluss 12 sccm 
Strahlparameter 
Ion-zu-Atom-Verhältnis (I/A)  0,8 bis 3,1 
 







Unter der Annahme, dass jedes einzelne Galliumatom mit einem Stickstoffatom 
reagiert, so dass eine Ga-N-Bindung gebildet wird, soll die gesamte Stickstoff-
Bedeckung der gesamten Gallium-Bedeckung gleich sein. 
Für einen kompakt aufgewachsenen GaN-Film mit der atomaren Dichte 
nGaN = 8,77 · 1022 At./cm3 ist die berechnete mittlere GaN-Bedeckung θGaN durch  
θGaN = (2 · Φ · t) / nGaN    (3.6) 
gegeben.  
Für die in GaN-Monolagen angegebene Bedeckung θGaN von (0001)-orientiertem 
hexagonalem GaN gilt  
)
2
/()2( cnt GaNGaN ⋅⋅Φ⋅=θ ,     (3.7a) 
und entsprechend für (111)-orientiertes kubisches GaN 
)
3
/()2( ant GaNGaN ⋅⋅Φ⋅=θ ,    (3.7b) 
wobei die Gitterparameter c = 0,5185 nm für den wurtzitischen Polytypen und 
451,0=a nm für Zinkblende-GaN eingehen. Es muss beachtet werden, dass die in 
Monolagen gegebene GaN-Bedeckung θ für die hier beobachtete Wachstums-
richtung des GaN (Kap. 4.1) etwa gleich für die beiden GaN-Polytypen ist, da 
nm26,03/2/ ≈≈ ac ist.  
Somit entspricht die berechnete mittlere GaN-Bedeckung der nominalen Dicke einer 
idealen Schicht. Für die reale GaN-Schicht wird in der Regel eine Abweichung 
beobachtet, die z.B. durch dreidimensionales Wachstum verursacht wird.  
 
3.3 Charakterisierung 
In diesem Abschnitt werden die physikalischen Grundlagen der unterschiedlichen 
Verfahren zur Charakterisierung der dünnen Schichten erläutert. Er gliedert sich in 
drei Teile. Der erste Teil befasst sich mit den Elektronen- und Röntgenbeugungs-
verfahren zur Charakterisierung der kristallinen Eigenschaften der GaN-Schichten, 
Gitterkonstanten- und Polytypenbestimmung während und nach der Abscheidung. 
Im zweiten Teil werden die Mikroskopiemethoden zur Charakterisierung der 
Oberflächentopographie beschrieben. Der letzte Teil erläutert die Röntgen-Photo-
elektronenspektroskopie (engl. X-Ray Photoelectron Spectroscopy, XPS), die für 









Abbildung 3.9: Theoretisches GaN-Reflexionselektronenbeugungsbild für hexagonales GaN 
mit einer Einfallsrichtung des Elektronenstrahles parallel zur ]0110[ -Richtung (a) und für 
kubisches GaN mit einer Einfallsrichtung parallel zur ]211[ -Richtung (b), sowie ein beobachtetes 
Reflexionselektronenbeugungsbild von GaN mit einer Einfallsrichtung parallel zur ]0110[ -
Richtung (c). 
3.3.1 Kristallographische Struktur  
Reflexionsbeugung hochenergetischer Elektronen  
Das Wachstum von GaN-Schichten lässt sich während der Abscheidung in situ mit 
einem RHEED-System (Kap. 3.1.4) untersuchen und überwachen. Die Anordnung, 
Form, Intensität und Schärfe der Reflexe in einem RHEED-Beugungsbild geben 
Aufschluss über die Kristallstruktur und die Qualität der Oberfläche. 
 
RHEED-Beugungsbild-Interpretation  
Die RHEED-Methode erlaubt den Existenznachweis von kubischen und hexagonalen 
GaN-Modifikationen und gibt Aufschluss über den vorliegenden Wachstumsmodus. 
Die Interpretation des RHEED-Beugungsbildes basiert auf simulierten Beugungs-
diagrammen für zwei unterschiedliche GaN-Polytypen (w-GaN und z-GaN) und 
deren Überlagerung (Superposition).  
Im Fall des zweidimensionalen GaN-Wachstums werden streifenförmige Beugungs-
reflexe beobachtet. Dreidimensionales GaN-Wachstum führt zu separaten, punkt-
förmigen Reflexen im Beugungsbild. Die Einfallsrichtung des Elektronenstrahls 
bezüglich der Probe ist zu berücksichtigen. Falls der Elektronenstrahl parallel zur 
]0110[ -Richtung des (0001)-orientierten hexagonalen GaN bzw. entsprechend parallel 
zur ]211[ -Richtung des (111)-orientierten kubischen GaN einfällt (siehe Abb. 3.9), sind 
die Beugungsbilder für die unterschiedlichen GaN-Polytypen nahezu identisch. Es ist 








In Abb. 3.9a-b sind die Reflexe des hexagonalen GaN mit roten (dunkelgrauen) Kreisen 
bezeichnet. Die blauen (hellgrauen) Kreise entsprechen dem kubischen Polytyp. Für 
eine Einfallsrichtung des Elektronenstrahles parallel zur ]0211[ -Richtung des (0001)-
orientierten hexagonalen Polytyps bzw. parallel zur ]011[ -Richtung für das (111)-
orientierte kubische GaN enthalten die theoretischen Beugungsbilder eindeutige Reflexe 
zur Unterscheidung zwischen den verschiedenen GaN-Modifikationen. 
In Abb. 3.10a sind die Reflexe des hexagonalen GaN-Polytyps mit roten (dunkel-
grauen) Kreisen dargestellt. Die kubischen Reflexe des GaN-Polytyps, der in zwei 
Zwillingsphasen (sog. Rotationszwillinge) auftritt, sind mit dunkel- und hellblauen 
(grauen und hellgrauen) Kreisen markiert (Abb. 3.10c-d). Mit dem Kreuz sind die 
verbotenen Reflexe (Zusatzreflexe) markiert, die durch Mehrfachbeugung oder 
aufgrund einer hohen Stapelfehlerdichte entstehen können [101]. Geometrisch kann 
der eine Zwilling in den anderen dadurch überführt werden, dass das Kristallgitter um 
die Zwillingsachse (hier die [111]-Richtung) um 180° gedreht wird (Abb. 2.1).  
 
 
Abbildung 3.10: Theoretisches (links) und beobachtetes (rechts) GaN-Reflexionselektronenbeugungs-
bild: hexagonales GaN mit Elektronenstrahl parallel zur ]0211[ -Richtung (a-b), kubisches GaN in zwei 










Abbildung 3.11: Beobachtetes Reflexionselektronenbeugungs-
diagramm für eine Einfallsrichtung des Elektronenstrahls 
parallel zur [ 0211 ]-Richtung: (a) zweidimensionales GaN-
Wachstum, (b) zweidimensionales GaN-Wachstum mit Bei-
trägen von kubischem dreidimensional aufgewachsenem GaN. 
Die beobachteten Beugungs-
bilder stimmen mit den 
simulierten Reflexionselektron-
enbeugungsbildern überein 
(Abb. 3.10).  
Im Fall des zweidimensionalen 
GaN-Wachstums liefern die 
streifenförmigen Beugungs-
reflexe nur Informationen über den Typ des Wachstumsmodus. Die GaN-Polytypen 
können dabei nicht mehr unterschieden werden. Hierfür können aber andere Mess-
methoden genutzt werden (siehe nächste Kapitel).  
Abb. 3.11a zeigt das typische Streifenmuster einer zweidimensional aufgewachsenen GaN-
Schicht. In Abb. 3.11b ist das Beugungsbild einer glatten Schicht dargestellt, auf der 
kubisches GaN in Form von Inseln aufgewachsen ist.  
 
Bestimmung des Netzebenenabstands  
Mit dem einfallenden Wellenvektor k0, der parallel zu einer Zonenachse ist, entsteht für 
eine einkristalline Probe als Beugungsbild ein Schnitt durch das reziproke Gitter des 
Kristalls [102]. Jede Netzebenenschar entspricht einem Punkt im reziproken Gitter, und 
der gebeugte Strahl mit dem Wellenvektor k erzeugt einen zugehörigen Reflex im 
Beugungsbild auf dem Leuchtschirm (Abb. 3.12).  
Der Abstand r zweier Beugungsstreifen oder Reflexe am Leuchtschirm ergibt sich aus 
der gerätespezifischen Kameralänge L (siehe 
Abb. 3.4) und dem Beugungswinkel θ zu 
θtan⋅= Lr .   (3.8) 
Unter Verwendung der Kleinwinkelnäherung für 
Beugungswinkel ( θθ ≈sin  und θθ ≈tan ) steht 
der Abstand r zum Netzebenenabstand dhkl für die 
erste Beugungsordnung n = 1 nach der Bragg-
Bedingung (Gl. 3.1) über die folgende Beziehung in 
Zusammenhang: 
r




Abbildung 3.12: Ein typisches bei 
der GaN-Abscheidung entstehendes 
Beugungsbild. Die weißen Strich-
linien bezeichnen Laue-Ringe (w-







Die obigen Beziehungen erlauben, Gitterstruktur und Gitterparameter aus dem 
Beugungsbild zu ermitteln und eine Indizierung der auftauchenden Reflexe und 
damit eine Bestimmung der Probenorientierung durchzuführen.  
Es wird der folgende Zusammenhang zwischen den hexagonalen Gitterparametern 
a, c und dem Netzebenenabstand dhkil für das hexagonale System verwendet:  
( ) 222222 341 chkkhadhki
l
l
+++=     (3.10) 
Die Bestimmung des Gitterparameters während des Wachstums durch die 
Messung des Abstandes der Beugungsmaxima auf dem RHEED-Leuchtschirm ist 
mit einem Fehler behaftet, der aufgrund der Empfindlichkeit gegenüber dem 
Magnetfeld von Wechselströmen entsteht. Außerdem ist der Stickstoffdruck (etwa 
8 ∙ 10-2 Pa) während des Abscheidungsprozesses so groß, dass der Elektronenstrahl 
durch Streuung gedämpft wird. Zusätzlich kann der berechnete Gitterparameter 
von dem erwarteten Wert abweichen, weil die streifen- und punktförmigen Reflexe 
eine bestimmte Ausdehnung haben, wodurch die Bestimmung des Abstandes r 
weniger genau ist.  
Die Messungen des a-Gitterparameters wurden durch die Bestimmung der Position 
und relativen Ausdehnung von Streifen oder Reflexen der Beugungsbilder 
ermittelt. Der Abstand D zwischen den Beugungsreflexen wird aus der Intensitäts-
verteilung eines horizontalen Schnitts durch das Beugungsbild bestimmt 
(Abb. 3.13). Mit Gl. 3.9 gilt für den Netzebenenabstand r1 ~hkld , wobei r der 
Abstand der Reflexe k00 und k10 (Abb. 3.12) ist. Mit Gl. 3.10 folgt für den a-
Gitterparameter D1~a , wobei D = 2 · r ist, so dass der aGaN-Gitterparameter der 
GaN-Schicht während der Abscheidung mit dem bekannten a-Gitterparameter des 







×= 700      (3.11) 
Der mittlere Abstand D zwischen zwei Streifen oder zwei Reflexen in einem 
Beugungsbild wurde aus den gemessenen maximalen und minimalen Entfernungen 
Dmax und Dmin berechnet (Abb. 3.13). Für das SiC-Substrat gilt: 







Bei der Berechnung des mittleren Abstandes für die GaN-Schicht wurde zur Erhöhung 
der Genauigkeit der Abstand der Beugungsreflexe erster und zweiter Ordnung benutzt. 
[ ]GaNGaN DDDDD )()( ''min''max41'min'max2121 +++=    (3.13) 










aaεε ,    (3.14) 
wobei C)º700( =Ta  der in Tab. 2.1 angegebene Literaturwert für GaN bei einer Substrat-
temperatur von 700 ºC ist.  
Die resultierende biaxiale mechanische Spannung, die infolge der Gitterfehlanpassung 
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Abbildung 3.13: Bestimmung des Gitterparameters während des Wachstums mittels 
RHEED: Beugungsbild eines 6H-SiC-Substrates (a) und einer GaN-Schicht (b) und die 
entsprechenden Intensitätsverteilungen entlang eines horizontalen Schnitts (weiße Linie) 











Abbildung 3.14: Beugungsgeometrie und Winkelbezeichnungen bei 
den XRD-Messungen. 
Röntgenstrahl-Diffraktometrie  
Durch Röntgenstrahl-Diffraktometrie (engl. X-Ray Diffraction, XRD) können die 
kristallinen Eigenschaften der GaN-Schichten ermittelt werden. Die Bragg-
Bedingung (Gl. 3.1) ist die fundamentale Gleichung der Diffraktometrie an kristal-
linen Stoffen, die den Winkel zwischen einfallendem und ausfallendem Röntgen-
strahl in Abhängigkeit von der Wellenlänge und den Netzebenen des Kristalls 
beschreibt. 
Alle XRD-Messungen erfolgten unter Verwendung eines hochauflösenden Röntgen-
diffraktometers vom Typ Seifert XRD 3003 PTS. Die in einer Röntgenröhre mit 
Kupferanode erzeugte Röntgenstrahlung wird durch einen Multilagen-Gradienten-
spiegel parallelisiert. Mit Hilfe eines Zweifach-Kristallmonochromators, d.h. einer 
Anordnung von zwei die Strahlung beugenden Ge(220)-Kristallhälften, wird aus 
dem Spektrum die Cu-Kα1-Linie mit einer Wellenlänge von λ = 0,15406 nm 
selektiert. Das so erzeugte parallele und monochromatische Strahlenbündel trifft auf 
die Probe und kann an geeignet ausgerichteten Kristallebenen gebeugt werden. Die 
Probe selbst kann um drei Achsen (ω, χ, φ) gedreht und der Detektor um die Probe 
herum geschwenkt werden (2θ). Die Beugungsgeometrie sowie die Winkel-
bezeichnungen sind in Abb. 3.14 dargestellt. Die einfallende kollimierte Röntgen-
strahlung trifft unter dem Winkel θ (bzw. ω) auf die Probe, und die gebeugte 
Strahlung wird unter dem Winkel 2θ zur Primärstrahlrichtung detektiert.  
Bei Röntgenstrahlbeugung gibt es verschiedene Verfahren, den einfallenden Röntgen-
strahl, Probe und Detektor gegeneinander zu orientieren. Die 2θ- und ω-Achse sowie 







Lage oder unabhängig voneinander mit einer einstellbaren Rotationsgeschwindigkeit 
bewegt werden. Folgende Standardmessungen können durchgeführt werden: 
• Messung von Gitterparametern und Gitterdehnungen im θ/2θ-Modus (Abb. 3.15a). 
Die Röntgenstrahlung wird an den Netzebenen der Kristalle gebeugt. Dabei wird die 
Position der Interferenzmaxima in Abhängigkeit vom Gitterparameter der Schicht 
quantitativ mittels der Bragg-Bedingung (Gl. 3.1) beschrieben. Eine Verschiebung 
der w-GaN(0002)-Reflexlage in einer θ/2θ-Röntgenstrahl-Diffraktometrie-Messung 
zu größeren Winkeln entspricht einer Verkleinerung des Netzebenenabstandes und 
deutet hier auf eine Zugspannung in Richtung der a-Achse hin. Die relative Gitter-










θθε m      (3.16) 
bestimmt, wobei die Winkellage des Bragg-Reflexes der GaN(0002)-Ebene im θ/2θ-
Beugungsdiagramm als θm bezeichnet wird. Die theoretischen Positionen des 
(0002)-Reflexes für w-GaN und des (111)-Reflexes für kubisches GaN sind 
θ0(w) = 34,57° und θ0(z) = 34,49°. Bei Verwendung des Poisson-Verhältnisses für 
eine biaxial verspannte GaN-Schicht (Gl. 2.19) wird die resultierende Spannung in 
der Schichtebene berechnet zu  
ω
εσ 3⋅−= M  .     (3.17) 
Die Auflösung des verwendeten Diffraktometers in den 2θ-Messungen lag bei 0,02º.  
• Die Messung einer Rockingkurve (ω-Scan) erlaubt die Bestimmung der 
Verkippung von Kristalliten in einer Schicht um eine bestimmte Kristallachse 
(Abb. 3.15b). Das Diffraktometer wird dabei so eingestellt, dass der Reflex einer 
bestimmten Netzebenenschar, hier w-GaN(002) bzw. z-GaN(111), in den Detektor 
fällt. Die Halbwertsbreite der ω-Messung (engl. Full Width at Half Maximum, 
FWHM) ist ein Maß für die Streuung der Normalenrichtungen der (hkl)-Netzebenen 










Abbildung 3.16: XRD-φ-Messungen für die hexagonale }1110{ -Reflexfamilie (a) und 
kubische }200{ -Reflexfamilie (b) einer 13 nm dicken GaN-Schicht, hergestellt bei einer 




Abbildung 3.15: θ/2θ-Röntgenbeugungsdiagramm (a) und zugehörige Rockingkurve (b) des 
w-GaN(0002) Reflexes einer hergestellten GaN-Schicht. Die vertikalen Linien geben die 
Reflexposition gemäß dem Literaturwert an. 
• Die azimutalen φ-Messungen für die hexagonale }1110{ -Reflexfamilie und die 
kubische }200{ -Reflexfamilie liefern die Information über das Vorhandensein der ent-
sprechenden GaN-Polytypen (Abb. 3.16). Für einen φ-Scan wird der Beugungsreflex 
einer gewünschten Netzebenenschar {hkl} fest eingestellt sowie ein geeigneter χ-
Kippwinkel gewählt (χ = 61,95º für w-GaN }1110{  und χ = 54,74º für z-GaN }200{ ). 
Anschließend wird der Azimutwinkel φ (0-360º) schrittweise variiert und die 











Abbildung 3.17: Intensitätsverlauf aus einer Röntgenstrahl-Reflektometriemessung für eine etwa 
13 nm dicke GaN-Schicht auf einem 250 μm dicken 6H-SiC-Substrat (ρ: Massendichte der Schicht; 
d: Schichtdicke).  
Röntgenstrahl-Reflektometrie  
Bei Röntgenstrahl-Reflektometrie (engl. X-Ray Reflectometry, XRR) wird die 
reflektierte Intensität der Röntgenstrahlung bei sehr kleinen Einfallswinkeln ge-
messen. XRR erlaubt eine Bestimmung der Dicken von abgeschiedenen Schichten 
im Bereich von 5 bis 250 nm mit einer Genauigkeit von 0,1 bis 0,3 nm. Auch 
liefert XRR die Rauheiten von Schichten. Die Messung erfolgt bei kleinem Glanz-
winkel zwischen Probenoberfläche und einfallendem Strahl. Der Totalreflexions-
winkel ΘTR ist direkt proportional zur verwendeten Wellenlänge und zur Wurzel 
der Schichtdichte ρ. Für größere Glanzwinkel (θ > ΘTR) zeigt die gemessene 
reflektierte Intensität durch Interferenz bedingte Oszillationen. Die destruktive 
bzw. konstruktive Interferenz der Röntgenstrahlen, die an der Ober- und Unterseite 
der Schicht reflektiert werden, liefert Intensitätsminima und -maxima, die zur 
Ermittlung der Schichtdicke d dienen. Aus dem winkelabhängigen Abfall der 
gesamten Kurve und der Tiefe der auftretenden Minima lässt sich mittels Kurven-
anpassung mit einem geeigneten Fit-Modell auch auf die Oberflächenrauheit der 
Schicht und des Substrats schließen. Die Schichtdickenauswertung erfolgt durch 
den Vergleich des Messergebnisses mit der theoretisch berechneten Fit-Kurve, die 









Abbildung 3.18: TEM-Querschnittsaufnahme einer GaN-Schicht (Zonenachse: a-Achse von GaN). 
Transmissionselektronenmikroskopie  
Mittels eines Transmissionselektronenmikroskops (engl. Transmission Electron 
Microscope, TEM) können die lokalen Eigenschaften von dünnen GaN-Schichten wie 
kristalline Struktur, Morphologie und Defektstruktur untersucht werden.  
Eine querschnittspräparierte Probe wird mit einem Strahl hochenergetischer Elektronen 
durchstrahlt, wobei die Elektronen in Wechselwirkung mit dem Kristallgitter treten und 
an den Gitterebenen gebeugt werden. Aus der Probe treten ungebeugte (Primärstrahl) 
sowie gebeugte Elektronstrahlbündel aus. Alle TEM-Aufnahmen in dieser Arbeit sind 
Hellfeldaufnahmen, d.h. sie entstanden unter Verwendung des direkt transmittierten 
Primärstrahls.  
Bei Verwendung von amorphen Proben oder Probenanteilen kommt der Bildkontrast 
durch die unterschiedliche sog. Massendicke zustande (Streuabsorptionskontrast). Bei 
kristallinen Proben führen geringste lokale Änderungen in der Kristallstruktur zu Bild-
intensitätsvariationen, dem sog. Beugungskontrast. Wird der Primärstrahl mit einem 
oder mehreren Beugungsmaxima zur Interferenz gebracht, kann atomare Auflösung 
erreicht werden (Abb. 3.18). 
Im Rahmen der Arbeit wurde ein Gerät vom Typ JEM 4010 (HRTEM) der Firma Hitachi 
mit einer Beschleunigungsspannung von 400 kV verwendet. Die Punktauflösung beträgt 
0,155 nm. Eine TEM-Probe muss eine ultradünne Schichtdicke haben, um mit dem 
Elektronstrahl durchleuchtet werden zu können. Dazu wird die Probe zuerst mit einer 
Drahtsäge geschnitten, dann werden die beiden Teile an ihren Oberflächen aneinander 
geklebt und bis zu einer Dicke von etwa 15-20 μm durch Schleifen und Polieren 
abgedünnt. Schließlich wird die Probe mit einem 2,5 keV-Argonionenstrahl weiter 







3.3.2 Oberflächentopographie  
Rastertunnelmikroskopie  
Die Oberflächentopographie der GaN-Schichten wurde mittels eines UHV-Raster-
tunnelmikroskops (variable temperature STM, Omicron NanoTechnology GmbH) 
untersucht. Das Basisprinzip des STM ist in Kap. 3.1.5 erörtert.  
Die STM-Messungen wurden im Konstant-Strom-Modus mit einer elektrischen 
Spannung von etwa ± (0,2 bis 3) V und einem Tunnelstrom von 0,2 bis 0,5 nA bei 
Raumtemperatur und bei einem Basisdruck von 10−7 Pa durchgeführt.  
Typische gescannte STM-Bereiche hatten Flächen von 200 x 200 nm2, 
350 x 350 nm2 und 2 x 2 μm2.  
 
 
Abbildung 3.19: Beispiel eines 350 x 350 nm2 großen STM-Bildes einer 







Die Oberflächentopographie wird in erster Linie über die Oberflächenrauheit 
quantifiziert, und als Maß ist die RMS-Rauheit (engl. root-mean-square, RMS) 
gebräuchlich. Sie ist als Standardabweichung des Höhenprofils z(x) vom mittleren 










    (3.18) 
Dabei ist z(xi) die Differenz des Messpunktes i zum mittleren Höhenniveau 









Σ⋅=     (3.19) 
definiert. Die RMS-Rauheit ist abhängig von der Scan-Länge L und der 
Entfernung zwischen den Datenpunkten. Der PV-Wert (engl. peak-to-valley) zpv 
ergibt sich aus der Höhendifferenz des maximalen und minimalen Wertes: 
zpv = zmax – zmin.     (3.20) 
Zur besseren Veranschaulichung wurde hier nur ein eindimensionales Höhenprofil 
z(x) beschrieben. Für die realen Oberflächen wurde ein zweidimensionales Höhen-










R −ΣΣ⋅= ==   (3.21) 
Die Beobachtung der Oberflächenrauheit und deren zeitlicher Entwicklung wird vor 
allem zum Qualitätsvergleich ähnlich hergestellter Proben verwendet.  
Zusätzliche Informationen zur Charak-
terisierung der Oberflächentopographie 
können durch die Analyse der Höhen-
verteilungsfunktion (Histogramm) ge-
wonnen werden (Abb. 3.20). Glatte Ober-
flächen zeichnen sich durch eine hohe 
Häufigkeit (hi) und eine schmale Höhen-





Abbildung 3.20: Höhenverteilungsfunktion 









Das Rasterelektronenmikroskop (engl. Scanning Electron Microscope, SEM) 
ermöglicht es, eine Oberfläche mittels eines Elektronenstrahls bildgebend 
abzutasten. Durch Anlegen einer Hochspannung (0,1-30 kV) zwischen Kathode 
und Anode werden Primärelektronen in Richtung der Probe beschleunigt. Trifft 
der Elektronenstrahl auf die Probenfläche, so werden die Elektronen abgebremst, 
und durch die Wechselwirkung mit der Probe wird eine Vielzahl von Sekundär-
signalen erzeugt. Als meistgenutzte Informationsquelle dienen die generierten 
Sekundärelektronen, die durch inelastische Streuung der Primärelektronen an der 
Elektronenhülle der Probenatome entstehen und aufgrund ihrer niedrigen Energie 
(< 50 eV) nur aus den obersten Nanometern der Oberfläche (bis 50 nm) stammen 
können. Rückstreuelektronen, d.h. rückgestreute Primärelektronen, werden durch 
elastische Streuung erzeugt und können aufgrund ihrer hohen Energie aus einer Tiefe 
von etwa 100 nm stammen. Die Sekundärelektronen werden am häufigsten für 
die Abbildung von Oberflächentopographie und Strukturen benutzt. Während-
dessen ist die Intensität des Signals von Rückstreuelektronen in erster Linie von 
der Ordnungszahl des Probenmaterials abhängig, wodurch ein Materialkontrast 
entstehen kann. Typische Detektoren für Sekundär- und Rückstreuelektronen 
sind Everhart-Thornley-Detektoren. 
Das hier verwendete REM (Ultra 55 mit Gemini-Säule, Carl Zeiss SMT AG) arbeitet 
mit einer Beschleunigungsspannung von 0,1 bis 30 kV. Der Primärelektronenstrahl 
wird mit einer Schottky-Feldemissionskathode erzeugt, beschleunigt und anschließend 
 
 








mit Hilfe von elektromagnetischen Elementen rasternd abgelenkt und auf die Proben-
oberfläche fokussiert.  
Die hier vorgestellten REM-Abbildungen sind mit einer Spannung von 10 kV bei 
Benutzung eines "in-lens"-Sekundärelektronendetektors aufgenommen wurden. Die 
maximal erreichte Auflösung liegt im Bereich einiger Nanometer. 
3.3.3 Chemische Zusammensetzung  
Röntgen-Photoelektronenspektroskopie  
Die Röntgen-Photoelektronenspektroskopie (engl. X-Ray Photoelectron 
Spectroscopy, XPS) beruht auf dem photoelektrischen Effekt, bei dem Photo-
elektronen durch elektromagnetische Strahlung (Röntgenstrahlung) aus einem 
Festkörper gelöst werden. Die Energie der einfallenden Photonen hv  ( h  ist das 
Plancksche Wirkungsquantum, v  ist die Frequenz) wird auf gebundene Elektronen 
der Atomhülle übertragen, die als Photoelektron austreten. Der Zusammenhang 
zwischen der eingestrahlten Photonenenergie hv  und der kinetischen Energie der 
Elektronen kinE  kann mittels der Einstein-Gleichung  
spBkin EhvE φ−−=     (3.22) 
beschrieben werden. Hierbei ist BE  die Elektronenbindungsenergie und spφ  die 
beim Kalibrieren des Spektrometers ermittelte Austrittsarbeit (Arbeitsfunktion) des 
Spektrometers.  
Die kinetische Energie dieser Elektronen erlaubt Rückschlüsse auf die chemische 
Zusammensetzung und die Bindungschemie der untersuchten Festkörperober-
fläche. 
Für die Experimente der vorliegenden Arbeit wurden XPS-Messungen mit mono-
chromatischer Aluminium-Kα-Röntgenstrahlung (E = 1486,6 eV) bei einer Pass-
energie von 40 eV (Energieauflösung: 0,7 eV) benutzt. Für die Erhöhung der 
Photoelektronenausbeute ist das verwendete XPS-System mit einer Kombination 
aus einer elektrostatischen Linse und einer magnetischen Immersionslinse 
ausrüstet. Zur energieaufgelösten Detektion der Photoelektronen wurde ein Halb-
kugelanalysator mit Sekundärelektronenvervielfacher genutzt.  
Die Photoelektronenspektren wurden mit Hilfe des Programms UNIFIT [103] 







XPS wurde hier speziell für die Bestimmung des Bedeckungsgrades des 6H-SiC-
Substrates mit GaN eingesetzt. Der Bedeckungsgrad CXPS des Substrates mit GaN 
wurde unter Nutzung der Flächen des Si 2s-Peaks und des Ga 3s-Peaks berechnet. 
Der Si 2s-Peak bei einer Bindungsenergie von 152 eV repräsentiert hierbei das 
SiC-Substrat, der Ga 3s-Peak bei einer Bindungsenergie von 161 eV die GaN-
Schicht. Der Bedeckungsgrad definiert sich dann über die Relation 
CXPS = SGa 3s / (SGa 3s + SSi 2s).    (3.23) 
Für ein komplett mit GaN bedecktes Substrat wird der Si 2s-Peak nicht mehr 
beobachtet. Daraus folgt CXPS = 100 %.  
Bei ultradünnen Schichten muss berücksichtigt werden, dass die inelastische 
mittlere freie Weglänge (engl. Inelastic Mean Free Path, IMFP) der gemessenen 
Si 2s- und Ga 3s-Photoelektronen bei ca. 2,5 nm liegt [104]. Dies kann für sehr 
kleine GaN-Bedeckungen zu einer Unterschätzung des XPS-Bedeckungsgrades 
CXPS führen, wenn einige Si 2s-Photoelektronen die ultradünnen GaN-Strukturen 




Abbildung 3.22: Ga 3s- und Si 2s-Photoelektronenspektren sowie die be-
rechneten Bedeckungsgrade CXPS für eine GaN-Schicht, die auf 6H-SiC 
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Kapitel 4  
Ergebnisse und Diskussion 
4.1 GaN-Wachstum auf 6H-SiC(0001) bei Variation des Ion/Atom-
Verhältnisses  
Das Wachstum von GaN-Schichten auf 6H-SiC(0001)-Substraten wurde bei 
Variation des Verhältnisses von Stickstoffionen zu Galliumatomen im Bereich von 
I/A = 3,1 bis 0,9 untersucht. Dies erfolgte bei einem konstanten Stickstoffionenfluss 
von 1,6 · 1014 Ionen cm-2 s-1 durch Variation des Galliumflusses von 0,5 · 1014 bis 
1,9 · 1014 Gallium-At. cm-2 s-1 (Details siehe Kap. 3.2.2). 
Die beim Herstellungsprozess verwendete Hohlanodenquelle liefert Stickstoffionen 
mit Energien von ≤ 25 eV (Kap. 3.1.3). Währenddessen besitzen die verdampften 
Galliumatome kinetische Energien von weniger als 0,2 eV (Kap. 3.1.2). 
Der Temperaturbereich für die Abscheidung von hochwertigen epitaktischen 
Schichten wurde im Bereich von 300 bis 730 °C ermittelt. Die obere Temperatur-
grenze, oberhalb derer sich bereits entstandenes GaN zersetzt, wurde aus der 
Literatur entnommen [44] und beträgt ca. 750 °C. 
4.1.1 Oberflächenstruktur und Oberflächentopographie  
Der Einfluss des I/A-Verhältnisses auf die Oberflächentopographie der GaN-
Schichten wurde durch Vergleich von unter ansonsten identischen Depositions-
bedingungen abgeschiedenen Proben untersucht. Eine Reihe von Proben wurde bei 
konstanter Depositionszeit von 300 s und konstanter Substrattemperatur von 700 °C 
hergestellt.  
Die in Abb. 4.1 wiedergegebenen RHEED-Beugungsbilder und die STM-
Aufnahmen verschiedener Vergrößerung zeigen eine große Variation in der Ober-
flächentopographie. Bei einer niedrigen Gallium-Depositionsrate von 0,5 ∙ 1014 
At. cm-2 s-1 (bei einem hohen I/A-Verhältnis von 3,1; siehe Tab. 4.1) entsteht ein 
RHEED-Beugungsbild, wie es für den gemischten Wachstumsmodus typisch ist 
(Abb. 4.1a). Die punktförmigen Reflexe im Beugungsbild bestätigen drei-
dimensionales (3D) GaN-Wachstum. Das überlagerte streifenförmige Beugungs-
muster deutet eher auf eine lokal flache Oberflächentopographie hin. Obwohl 







dehnung der Streifen im Beugungsmuster auf eine niedrige kristalline Qualität der 
Schicht schließen. Dies weist auf die Existenz einer Vielzahl einzelner Kristallite 
hin, die sich untereinander durch eine leichte Verdrehung und Verkippung um die 
Wachstumsrichtung unterscheiden. Nach Wu et al. [106] kommt aber auch eine 
hohe Dichte von Stapelfehlern und Zwillingen als Ursache in Frage, bei letzteren 
vorausgesetzt, dass neben w-GaN auch z-GaN in der Schicht vorliegt.  
Die zugehörige STM-Aufnahme mit einem Raster von 2 x 2 μm2 (zweite Reihe in 
Abb. 4.1a) zeigt eine relativ glatte Oberfläche mit einer RMS-Rauheit von weniger 
als 1 nm (Abb. 4.2). In der STM-Aufnahme mit einem Raster von 200 x 200 nm2 
(dritte Reihe in Abb. 4.1a) ist ein Wachstum von flachen Inseln mit einer Höhe bis 
zu 3 nm (Abb. 4.2) erkennbar. 
 
 
Abbildung 4.1: RHEED-Beugungsbilder und STM-Aufnahmen bei zwei verschiedenen Ver-
größerungen der hergestellten GaN-Schichten in Abhängigkeit vom I/A-Verhältnis (von der Gallium-
Depositionsrate). Die mittlere Bedeckung in GaN-Monolagen ist unten angegeben. Die zugehörigen 




























       [nm] [ ML] 
4.1a 700 950 0,5  ∙  1014 3,1 300 1,6  ∙  1016 3,6 14 
4.1b 700 990 0,9  ∙  1014 1,7 300 2,8  ∙  1016 6,3 24 
4.1c 700 1000 1,1  ∙  1014 1,6 300 3,2  ∙  1016 7,2 28 
4.1d 700 1015 1,3  ∙  1014 1,2 300 3,9  ∙  1016 8,9 35 
4.1e 700 1040 1,9  ∙  1014 0,9 300 5,6  ∙  1016 12,7 49 
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Bei I/A = 1,7 bestätigt das punktförmige Beugungsmuster (Abb. 4.1b) das drei-
dimensionale GaN-Wachstum. Die STM-Aufnahmen der GaN-Schichten, die bei 
I/A = 3,1 und 1,7 hergestellt wurden, zeigen eine vergleichbare Oberflächen-
topographie (Abb. 4.1a-b), wobei die Inselgrößen vom I/A-Verhältnis abhängen 
(Details siehe Kap. 4.2).  
Bei I/A = 1,6 entsteht ein streifenartiges Beugungsbild, wie es für zwei-
dimensionales (2D) GaN-Wachstum typisch ist (Abb. 4.1c). Die STM-Aufnahme 
mit einem Raster von 2 x 2 μm2 zeigt eine relativ glatte Oberfläche, die mit 
einzelnen hohen Inseln (weiße Bereiche) und kleinen Gruben (schwarze Bereiche) 
bedeckt ist. Die STM-Aufnahme mit einem Raster von 200 x 200 nm2 zeigt 
deutliche Unterschiede in den Wachstumsmodi im Vergleich zu höheren I/A-
Verhältnissen. Hier sind große, atomar glatte Terrassen und Stufen, die typisch für 
Stufenwachstum sind, erkennbar.  
Das streifenartige Beugungsbild bei I/A = 1,2 enthält überlagert feine, punktförmige 
Doppelreflexe schwacher Intensität (Abb. 4.1d), die dem verzwillingten 3D-GaN-
Wachstum des kubischen Polytyps entsprechen. Die Anzahl von hohen Inseln und 
Gruben in den STM-Aufnahmen nimmt mit zunehmender Gallium-Depositionsrate 
(d.h. abnehmendem I/A-Verhältnis) zu. Damit ist die Bildung von zahlreichen 
Gruben und atomar glatten Terrassen verbunden, deren Flächen Bereiche 
unvollständiger Koaleszenz enthalten.  
Das streifenförmige Beugungsmuster mit hellen, punktförmigen Doppelreflexen 
(Abb. 4.1e) charakterisiert bei I/A = 0,9 eine glatte Schicht mit Beiträgen von drei-
dimensional gewachsenem kubischem GaN. Die STM-Aufnahmen weisen eine 
steigende Zahl von hohen Inseln auf und zeigen die Entstehung von Durch-
dringungsstrukturen. Solche Strukturen wachsen wie teilweise miteinander 
verbundene Säulen mit einer atomar glatten, weiten Gipfelebene.  
Die zugehörigen Werte der RMS-Rauheit und der maximalen Höhendifferenz sind 
in Abb. 4.2 gezeigt. Die Werte wurden aus den STM-Messungen bestimmt, wobei 
bekanntermaßen deren Größen vom Rasterbereich abhängen. Für die 2 x 2 μm2 
große Fläche steigt die RMS-Rauheit von 0,6 bis 1,5 nm im Bereich des Insel-
wachstums. Nach einer kleinen Abnahme im Bereich des Stufenwachstums 
(I/A = 1,6) steigt die RMS-Rauheit langsam bis auf 2 nm (bei I/A = 0,9). Die 
200 x 200 nm2-Bereiche enthalten keine hohen Inseln, deshalb ist die RMS-Rauheit 







glatten Terrassen ohne Gruben beträgt die RMS-Rauheit weniger als 0,1 nm. Für die 
2 x 2 μm2 großen Flächen (Abb. 4.2), steigt der Wert der maximalen Höhendifferenz 
von 3 auf 35 nm mit zunehmender Gallium-Depositionsrate (d.h. abnehmendem 
I/A-Verhältnis). Ein starker Anstieg des Wertes im Bereich des überwiegend zwei-
dimensionalen Wachstums ist die Folge der Entstehung von hohen Inseln bei hohen 
Gallium-Depositionsraten (niedrigen I/A-Verhältnissen). Die kleineren Flächen von 
200 x 200 nm2 bilden nur atomar glatte Terrassen ab; die maximale Höhendifferenz 




Abbildung 4.2: RMS-Rauheit und maximale Höhendifferenz, ermittelt aus den in Abb. 4.1 









Eine Variation des Ion/Atom-Verhältnisses erlaubt es, GaN-Schichten mit stark 
unterschiedlicher Oberflächentopographie kontrolliert zu deponieren. Hohe I/A-
Verhältnisse (3,1 - 1,7) führen zu Inselwachstum der GaN-Schichten. Niedrige I/A-
Verhältnisse (1,6 - 0,9) ermöglichen überwiegend zweidimensionales Wachstum der 
GaN-Schichten.  
 
4.1.2 Kristallographische Struktur und chemische Zusammensetzung  
Durch XRD wurden die kristallinen Eigenschaften der GaN-Schichten ermittelt. Für 
die Bestimmung des Bedeckungsgrades des 6H-SiC-Substrates mit GaN wurde die 
XPS-Methode eingesetzt.  
Für einen besseren Vergleich der Proben wurde eine Reihe von GaN-Schichten mit 
konstanter GaN-Bedeckung θ durch Variation der Depositionsdauer bei verschiedenen 
Gallium-Depositionsraten hergestellt. Insgesamt wurde die Gallium-Bedeckung (Φ · t) 
konstant zu 4,9 · 1016 Gallium-At. cm-2 gewählt, was einer GaN-Bedeckung von etwa 
11 nm (~ 42 ML) entspricht (Details siehe in Tab. 4.2). 
In Abb. 4.3 sind die STM-Aufnahmen, die resultierenden RHEED-Beugungsbilder 
sowie die modellierten Reflexionselektronenbeugungsbilder für die zwei GaN-
Polytypen (w-GaN und z-GaN) zusammengestellt (vgl. Kap. 3.3.1). Wie in 
Kap. 4.1.1 gezeigt wurde, hat das I/A-Verhältnis einen entscheidenden Einfluss auf 
die Oberflächentopographie der (mit konstanter Depositionsdauer) erzeugten GaN-
Schichten (Abb. 4.1). Ähnliche STM-Aufnahmen wurden bei der Untersuchung von 
GaN-Schichten, die mit konstanter GaN-Bedeckung von etwa 11 nm hergestellt 
wurden, erhalten (Abb. 4.3). Bei hohen I/A-Verhältnissen (3,1 - 1,7) tritt Insel-
wachstum auf, wobei die Inselgrößen wiederum vom I/A-Verhältnis abhängen 









Bei I/A = 1,2 findet die Ausbildung von zahlreichen Gruben und atomar glatten 
Terrassen statt, deren Flächen Bereiche unvollständiger Koaleszenz enthalten. Bei 
einer weiteren Abnahme des I/A-Verhältnisses (ab I/A = 1,0) verbinden sich die 
Gruben zu Gräben, so dass Durchdringungsstrukturen entstehen.  
 
Polytypen 
Die punktförmigen Reflexe in den Beugungsbildern bei hohen I/A-Verhältnissen 
(3,1 -1,7) bestätigen das dreidimensionale GaN-Wachstum (Abb. 4.3a-b). Aufgrund 
des stärkeren vertikalen Wachstums der GaN-Inseln entsteht bei längerer 
Depositionsdauer ein Beugungsbild nur mit punktförmigen Reflexen (Abb. 4.3a) 
anstelle der diffusen Streifen bei kleiner mittlerer Bedeckung (RHEED-
Beugungsbild in Abb. 4.1a). Hierauf wird in Kap. 4.2 genauer eingegangen. Die 
 
 
Abbildung 4.3: STM-Aufnahmen der hergestellten GaN-Schichten und RHEED-Beugungsbilder mit 
modellierten Reflexionselektronenbeugungsbildern in Abhängigkeit vom I/A-Verhältnis. Die GaN-






Abbildung 4.4: XRD-φ-Messungen für die hexagonale }1110{
−
-Reflexfamilie und die kubische }200{ -
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beobachteten Beugungsbilder stimmen mit den modellierten RHEED-Beugungs-
bildern überein und belegen die Ausbildung der hexagonalen GaN-Modifikation.  
Im Fall zweidimensionalen GaN-Wachstums (Abb. 4.3c) liefern die streifen-
förmigen Reflexe nur Informationen über den Wachstumsmodus. Die GaN-
Polytypen können dabei nicht mehr unterschieden werden und wurden deshalb mit 
anderen Messmethoden nachgewiesen (Tab. 4.3). 
Das streifenförmige Beugungsmuster mit punktförmigen Doppelreflexen (Abb. 4.3d-e) 
deutet auf eine glatte Schicht mit Beiträgen von dreidimensional gewachsenem 
kubischem GaN hin. Die Intensität der Doppelreflexe steigt mit zunehmender Gallium-
Depositionsrate (abnehmendem I/A-Verhältnis); ein Hinweis auf einen zunehmenden 
Anteil von z-GaN in der Oberschicht.  
In Abb. 4.4 sind die Ergebnisse von azimutalen XRD-φ-Messungen, die Informationen 
über die Existenz der verschiedenen GaN-Polytypen liefern, zusammengestellt. In 
Übereinstimmung mit den Ergebnissen der RHEED-Messungen wurde bei hohen 
I/A-Verhältnissen (3,1 - 1,7) w-GaN festgestellt. Das Vorhandensein beider GaN-
Polytypen ist bei Stufenwachstum (I/A = 1,6) nachweisbar. Punktförmige Doppel-
reflexe in den RHEED-Beugungsbildern entsprechen in Übereinstimmung mit den 
Ergebnissen der XRD-φ-Messungen bei I/A = 1,2 dem 3D gewachsenen kubischen 
GaN. Andererseits beweisen azimutale φ-Messungen bei I/A = 1,0 das 
Vorhandensein nur der hexagonalen Modifikation, so dass keine Übereinstimmung 
mit den RHEED-Messungen gefunden werden konnte (Tab. 4.3). Die Ursache liegt 
in der unterschiedlichen Informationstiefe für beide Verfahren (De Broglie-
Wellenlänge λRHEED = 0,0072 nm und λXRD = 0,1541 nm, vgl. Kap. 3.3.1). Es wird 
angenommen, dass beide Polytypen ein dickenabhängiges Wachstum zeigen, wie es 




























       [nm] [ ML] 
4.3a 700 950 0,5  ∙  1014 3,1 960 4,9  ∙  1016 11,4 44 
4.3b 700 990 0,9  ∙  1014 1,7 540 5,0  ∙  1016 11,3 44 
4.3c 700 1000 1,0  ∙  1014 1,6 480 4,7  ∙  1016 10,6 41 
4.3d 700 1015 1,3  ∙  1014 1,2 360 4,7  ∙  1016 10,7  42 
4.3e 700 1030 1,6  ∙  1014 1,0 300 4,9  ∙  1016 11,1 43 
 








beim RHEED-Verfahren im Wesentlichen nur der oberste Schichtbereich (erste 
Monolage) untersucht. Mittels XRD werden aber auch tiefere Bereiche erfasst, in 
diesem Fall die gesamte Dicke der GaN-Schicht.  
Demgemäß kann festgestellt werden, dass die hexagonale Phase in den zu 
untersuchenden GaN-Schichten grundsätzlich immer vorhanden ist. Die kubische 
Phase tritt in Abhängigkeit vom I/A-Verhältnis im Allgemeinen als Minoritätsphase 
auf, wobei eine nahezu ausgeglichene Verteilung zwischen beiden Phasen nur bei 
I/A = 1,6 (2D-Wachstumsmodus und Vorhandensein von beiden Polytypen, siehe 
Tab. 4.3) nachweisbar war. Die weitere Abnahme im I/A-Verhältnis (I/A ≤ 1,2) 
führt lediglich zu einem reduzierten Anteil des kubischen GaN in der Schicht 
(überwiegend 2D-Wachstumsmodus, Vorhandensein von beiden Polytypen und 3D-
Wachstum von z-GaN auf der Oberfläche). Bei I/A = 1,0 ist der Volumenanteil des 
z-GaN zu gering für die Bestimmung mittels XRD. Dementsprechend wurde das 
Vorhandensein des z-GaN nur in den oberflächennahen Bereichen der GaN-Schicht 
mittels RHEED-Methode nachgewiesen.  
TEM-Querschnittsaufnahmen mit atomarer Auflösung der Schichten erlauben eine 
genaue Bestimmung von GaN-Modifikationen (vgl. Kap. 4.3.1 und 4.5.4 ). Sie bestätigen 
den geringen Anteil des z-GaN auch bei Inselwachstum, und sie zeigen eine 
ausgeglichene Verteilung beider GaN-Phasen bei Stufenwachstum. 
 
  Ion/Atom-Verhältnis 
  I/A = 3,1 I/A = 1,7 I/A = 1,6 I/A = 1,2 I/A = 1,0 













Polytyp w-GaN w-GaN S S, z-GaN 
S, 
z-GaN 














Polytyp w-GaN w-GaN w-GaN, z-GaN 
w-GaN, 
z-GaN w-GaN 














Polytyp w-GaN, z-GaN (teilw.) - 
w-GaN, 
z-GaN - - 
 
Tabelle 4.3: Bestimmung der Wachstumsmodi und GaN-Phasen (Polytypen) bei verschiedenen I/A-










Die Rockingkurve eines Bragg-Reflexes wird aufgenommen, indem die gebeugte 
Intensität beim Beugungswinkel 2θ der betreffenden Reflektion eingestellt und die 
kristalline Schicht durch die Reflexionsstellung beim Glanzwinkel θ hindurch-
gedreht wird. Die Halbwertsbreite (FWHM) der Rockingkurve des betreffenden 
Reflexes (hier angegeben in Winkelminuten) ist ein Maß für die Qualität der 
kristallinen Schicht. Beispielsweise wird die Halbwertsbreite einer Rockingkurve 
durch die Gegenwart von Kristallbaufehlern (Versetzungen, Zwillingsgrenzen etc.) 
oder von gegeneinander verkippten Kristalliten in der Schicht (Mosaikwachstum) 
erhöht.  
Die Schichtqualität in Abhängigkeit vom I/A-Verhältnis wurde mit XRD-
Messungen im θ/2θ-Modus untersucht. In Abb. 4.5 sind zusammengehörige θ/2θ-
Röntgenbeugungsdiagramme (links) und Rockingkurven (rechts) des w-GaN(0002)-
Reflexes von zwei typischen ultradünnen GaN-Schichten dargestellt, die in 
unterschiedlichen Wachstumsmodi (2D und 3D) gebildet wurden.  
Im Vergleich mit einer 3D-GaN-Schicht, hergestellt bei I/A = 3,1, zeigt die 2D 
gewachsene GaN-Schicht (I/A = 1,6) eine höhere Qualität. Der oszillatorische 
Verlauf der Kurve bestätigt ein lateral sehr homogenes Lagenwachstum der 
Schicht mit geringer Rauheit. Die Lage des Bragg-Reflexes der (0002)-Ebene im 
θ/2θ-Beugungsdiagramm entspricht dem Literaturwert für den (0002)-Reflex des 
hexagonalen GaN-Polytyps [18]. Die Vergrößerung der Halbwertsbreite des 
Reflexes um etwa 1° ist einerseits das Ergebnis einer möglichen Überlagerung von 
w-GaN(0002)- und z-GaN(111)-Reflexen der hexagonalen und kubischen GaN-
 
 
Abbildung 4.5: θ/2θ-Röntgenbeugungsdiagramme (a) und Rockingkurven (b) des w-GaN(0002)-









Abbildung 4.6: Halbwertsbreiten von w-GaN(0002)-Rockingkurven (linke Achse) und XPS-
Bedeckungsgrade (rechte Achse) von GaN-Schichten in Abhängigkeit vom I/A-Verhältnis (bzw. 
von der Gallium-Depositionsrate) für 700 °C Substrattemperatur. Die STM-Aufnahmen entsprechen 
denen in Abb. 4.3.  
Polytypen, deren Abstandsdifferenz nur 0,08° beträgt. Aufgrund der geringen Schicht-
dicke ist andererseits eine entsprechende Reflexverbreiterung zu erwarten.  
Die 3D-GaN-Schicht (I/A = 3,1) hat in der θ/2θ-Messung keinen oszillatorischen 
Intensitätsverlauf, was auf eine größere Rauheit der Oberfläche hindeutet. Im 
Vergleich mit einer 2D-Schicht ist der (0002)-Reflex schmaler (Halbwertsbreite ist 
reduziert), wodurch das Vorhandensein nur einer GaN-Phase (hier w-GaN) 
bestätigt wird. 
Die Halbwertsbreiten der w-GaN(0002)-Rockingkurven (Abb. 4.5b) betragen etwa 4 min 
für die typische 2D-GaN-Schicht und weniger als 8 min für die typische 3D-GaN-Schicht. 
Der breite Hintergrund-Peak (bei I/A = 3,1) weist auf einen gewissen Anteil von fehl-
orientierten Kristalliten hin. Die Existenz von Schrauben- oder gemischten Versetzungen 
in der Schicht verursacht die Verbreiterung der w-GaN(0002)-Rockingkurve [5-6]. 
Die Halbwertsbreiten der w-GaN(0002)-Rockingkurven in Abhängigkeit vom I/A-
Verhältnis sind in Abb. 4.6 zusammengestellt und bestätigen die höhere Qualität 
der GaN-Schichten bei niedrigen I/A-Verhältnissen (I/A ≤ 1,6), die überwiegend 








Für die Bestimmung des 
Bedeckungsgrades CXPS des 6H-SiC-
Substrates mit GaN wurde die XPS-
Methode eingesetzt (vgl. Kap. 3.3.3). 
Die berechneten Bedeckungsgrade 
CXPS sowie den zugrundeliegenden 
Ga 3s- und Si 2s-Photoelektronen-
spektren sind in Abb. 4.6 und 
Abb. 4.7 zusammengestellt. Der 
Bedeckungsgrad CXPS steigt langsam 
von 93 % (3D-Wachstum) bis 96 % 
(Stufenwachstum) mit vergrößerter 
Gallium-Depositionsrate (sinkendem 
I/A-Verhältnis). Eine weitere 
Senkung des Bedeckungsgrades bis 
84 % ist die Folge der Ausbildung 
von zahlreichen Gruben und Durch-




Hohe I/A-Verhältnisse (3,1 - 1,7) führen zu Inselwachstum der GaN-Schichten vom 
überwiegend hexagonalen Polytyp. Niedrige I/A-Verhältnisse (1,6 - 1,0) 
ermöglichen ein zweidimensionales Wachstum der GaN-Schichten, wobei beide 
Phasen, hexagonal und kubisch, koexistieren. Der Anteil des kubischen Polytyps 
sinkt in der GaN-Schicht mit steigender Gallium-Depositionsrate. Bei I/A = 1,0 tritt 
z-GaN nur im oberflächennahen Bereich der GaN-Schicht auf. Die Halbwertsbreiten 
von w-GaN(0002)-Rockingkurven bestätigen die höhere kristalline Qualität der 
GaN-Schichten bei niedrigen I/A-Verhältnissen (I/A ≤ 1,6). Der Bedeckungsgrad 
CXPS sinkt mit steigender Gallium-Depositionsrate aufgrund der Ausbildung von 
Gruben und Durchdringungsstrukturen. 
 
 
Abbildung 4.7: Ga 3s- und Si 2s-Photoelektronen-
spektren von GaN-Schichten in Abhängigkeit vom 
I/A-Verhältnis. Die Spektren korrespondieren mit 








4.1.3 Diskussion: Einfluss des I/A-Verhältnisses  
Oberflächentopographie  
Qualitativ zeigen die beobachteten Variationen in der Oberflächentopographie eine 
Ähnlichkeit zu mittels MOVPE [108-111] und konventioneller MBE [4-6, 112] 
hergestellten GaN-Schichten. Aufgrund der Unterschiede in den Parametern für die 
Gallium- und die Stickstoffzufuhr, in den Substratmaterialien (z.B. Saphir, GaAs und 
SiC) sowie in den Substrat-Vorbehandlungen fällt ein direkter Vergleich der Ergebnisse 
schwer.  
Eine Maßzahl, mit der häufig die Schichteigenschaften von MOVPE- bzw. 
konventioneller MBE-GaN-Schichten skaliert werden, ist das Stickstoff-zu-Gallium-
Verhältnis (N/Ga), d.h. der Quotient aus Stickstoff- und Galliumfluss [4-6, 100]. Bei 
N/Ga > 1 findet stickstoffreiches Wachstum statt. Die Oberflächenbeweglichkeit 
von Galliumadatomen wird bei stickstoffreichen Wachstumsbedingungen durch 
den Einfluss von reaktiven Stickstoffatomen stark behindert [4, 42], weil die Gal-
liumadatome durch Reaktion mit den eintreffenden Stickstoffadatomen sofort 
chemisch gebunden werden. Aus diesem Grund ist im stickstoffreichen Regime 
dreidimensionales Wachstum dominierend. Bei N/Ga = 1 (stöchiometrisches 
Wachstum) und bei N/Ga < 1 (galliumreiches Wachstum) kann ein leichter 
Überschuss an angebotenem Gallium zu zweidimensionalem Wachstum von 
kristallin hochwertigen GaN-Schichten führen. Bei N/Ga << 1, d.h. bei 
galliumüberschüssigem Wachstum, akkumuliert sich das Gallium an der Schicht-
oberfläche in Form von Tröpfchen (Gallium-Tröpfchen-Wachstum). Damit 
korreliert eine Verringerung der Aufwachsrate und eine Störung des lateralen 
Wachstums der Schicht.  
Ein Moduswechsel von 3D- zu 2D-Wachstum durch Koaleszenz von Inseln im 
Frühstadium des Wachstums ist ein bekanntes Phänomen bei konventionellem 
MBE-Wachstum von GaN [4-6, 112]. Es tritt nur bei galliumreichen Wachstums-
bedingungen auf, bei denen der Galliumfluss leicht größer als der Stickstofffluss 
ist. Die erhöhte Adatommobilität im galliumreichen Regime aufgrund des 
Galliumüberschusses [113] und der in der Literatur berichteten Existenz einer 
metallischen Gallium-Doppelschicht auf der GaN-Oberfläche [7, 114-115] werden 




Ergebnisse und Diskussion  
 
 71 
Zwischen dem N/Ga-Verhältnis bei der konventionellen MBE und dem hier 
verwendeten I/A-Verhältnis (Ion-zu-Atom-Verhältnis) bestehen sowohl einige 
Ähnlichkeiten als auch wesentliche Unterschiede. In erster Linie beschreiben I/A- und 
N/Ga-Verhältnis die Lieferung der reaktiven Stickstoffteilchen (Ionen bzw. Atome) und 
Galliumatome zur Bildung von GaN. Folglich kann erwartet werden, dass Variationen 
beider Verhältnisse zu den gleichen Ergebnissen führen. Unter Berücksichtigung der 
hyperthermischen kinetischen Energien der Stickstoffionen bei der IBA-MBE (5 bis 
25 eV) sollten andererseits signifikante Abweichungen im Vergleich mit konventioneller 
MBE (Energien von atomarem Stickstoff bis zu 1 eV) vorhanden sein.  
Die Oberflächentopographie der hier hergestellten ultradünnen GaN-Schichten 
(Kap. 4.1.1) erlaubt zwei Wachstumsregime eindeutig zu unterscheiden. Hohe I/A-
Verhältnisse (3,1 - 1,7) ermöglichen dreidimensionales Wachstum der GaN-Schichten 
(Abb. 4.1a-b und 4.2a-b), das dem stickstoffreichen Wachstum bei konventioneller 
MBE entspricht. Niedrige I/A-Verhältnisse (1,6 - 0,9) führen wiederum zu zwei-
dimensionalem Wachstum (Abb. 4.1c-e und 4.2c-e) aufgrund einer wesentlichen 
Erhöhung der Adatommobilität, was stöchiometrischem bzw. galliumreichem MBE-
Wachstum entspricht.  
Bedeutsam ist, dass das hier beobachtete 2D-Wachstum der GaN-Schichten bereits 
bei Stickstoffionenüberschuss (I/A ≤ 1,6) auftritt, wohingegen dies bei 
konventionellem MBE-Wachstum nur bei galliumreichen Wachstumsbedingungen 
(N/Ga ≤ 1) festgestellt wird. Die Grenze für den Moduswechsel vom 3D- zum 2D-
Wachstum verschiebt sich in den Bereich der stickstoffreichen Bedingungen. Dies 
weist auf eine erhöhte Adatommobilität schon bei niedrigen Galliumflüssen hin. Ein 
möglicher Grund dafür ist die ballistische Stimulation der Adatommobilität durch 
den Beschluss mit niederenergetischen Ionen. Adatome können die E-S-Barriere 
(Ehrlich-Schwoebel-Barriere) an Stufenkanten (vgl. Kap. 2.5.3) überwinden, so dass 
ein Übergang von Insel- zu Lagenwachstum möglich wird. Die Auswirkungen der 
niederenergetischen Ionenbestrahlung sollten demnach bei hohem I/A-Verhältnis 
(bei höherem Stickstoffionenfluss, also niedrigem Galliumfluss) umso wirksamer 












Auf das Wachstum bestimmter GaN-Phasen bei der konventionellen MBE und der 
IBA-MBE haben vor allem Wachstumstemperatur und Stickstoff-zu-Gallium-
Verhältnis (hier I/A-Verhältnis) entscheidende Auswirkungen.  
Hohe I/A-Verhältnisse (stickstoffreiche Bedingungen in konventioneller MBE) 
führen zu Inselwachstum von GaN-Schichten überwiegend hexagonalen Polytyps 
[90, 116]. Niedrige I/A-Verhältnisse (stöchiometrisches bzw. galliumreiches MBE-
Wachstum) ermöglichen zweidimensionales Wachstum von hexagonalen GaN-
Schichten, wobei die kubische Phase koexistieren kann [7, 117-118]. 
Im Unterschied zu konventioneller MBE, bei der galliumreiche Bedingungen für das 
Wachstum der kubischen Phase bevorzugt sind [7, 100, 117], zeigen die hier herge-
stellten GaN-Schichten bei niedrigen I/A-Verhältnissen (1,6 - 0,9) einen sinkenden 
Anteil des kubischen Polytyps mit steigender Gallium-Depositionsrate (Tab. 4.3, 
Abb. 4.4). Die möglichen Gründe der Ausbildung der kubischen Phase wurden in 
der Literatur wiederholt diskutiert (siehe z.B. [7, 119-123]). Die Ausbildung der 
kubischen Phase und das Auftreten von Stapelfehlern beim Aufbau mechanischer 
Spannungen, die infolge der Gitterfehlanpassung und der unterschiedlichen 
thermischen Ausdehnungskoeffizienten von GaN-Schicht und 6H-SiC(0001)-
Substratmaterial entstehen, werden in Kap. 4.3 und 4.5 diskutiert.  
 
Kristalline Schichtqualität  
Die Halbwertsbreite von w-GaN(0002)-Rockingkurven ist ein Maß für die Qualität 
der kristallinen Schicht und kann für den Vergleich von GaN-Proben verwendet 
werden, die mit verschiedenen Abscheidungsverfahren hergestellt wurden. 
Ausgewählte Ergebnisse sind in Tab. 4.4 zusammengestellt.  
Die IBA-MBE-Ergebnisse zeigen eine ähnliche bzw. höhere Qualität im Vergleich 
mit den mittels konventioneller MBE abgeschiedenen GaN-Schichten. Zu berück-
sichtigen ist, dass Halbwertsbreiten von weniger als 10 min nur bei MBE-GaN-
Schichten mit Dicken ab 100 nm registriert wurden. Die mittels IBA-MBE herge-
stellten ultradünnen GaN-Schichten mit einer Dicke von ca. 10 nm zeigen Halbwerts-
breiten von w-GaN(0002)-Rockingkurven in Höhe von ca. 4 min für die 2D- 
Schichten (bei leichtem Stickstoffüberschuss bzw. bei einem Unterangebot an 
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Die bei konventioneller MBE beobachtete Erhöhung der Schichtqualität mit 
zunehmender Dicke ist auch beim IBA-MBE-Wachstum zu erwarten (Kap. 4.5).  
 
Bedeckungsgrad  
Die für ca. 10 nm dicke GaN-Schichten ermittelten CXPS-Bedeckungsgrade korrelieren mit 
den dargestellten STM-Aufnahmen (Abb. 4.6). Maximale GaN-Bedeckung wurde bei 
Lagen- oder Stufenwachstum (CXPS = 96 %) beobachtet, womit die bevorzugten 
Bedingungen für optimales GaN-Wachstum (I/A-Verhältnis von 1,7) wiederum bestätigt 
wurden. Im Bereich des 3D-Wachstums liegt der Wert des CXPS-Bedeckungsgrades bei 
93 %, hingegen zeigen die XRD-Rockingkurven-Messungen eine niedrigere kristalline 
Qualität der GaN-Schichten. Die Senkung des Bedeckungsgrades bis 84 % bei Unter-
angebot an Stickstoffionen ist die Folge der Ausbildung von zahlreichen Gruben und 
Durchdringungsstrukturen.  
Die Entstehung von Durchdringungsstrukturen (d.h. gleichmäßigen mosaikähnlichen 
Strukturen) steht in Bezug zu sog. Gallium-Tröpfchen-Bedingungen. Die Oberflächen-




























































8 10 hoher Stickstoffionen-überschuss 700 
4 10 leichter Stickstoffionen-überschuss 700 IBA-MBE 
4 10 Unterangebot an Stickstoffionen  700 
keine [105] 
RF-MBE 1,5 200 leichter Gallium-  Überschuss  700 keine [13] 




700 GaN-Pufferschicht [124] 







1,5 500 stöchiometrisch  760 
PA-MBE 







Tabelle 4.4: Halbwertsbreiten von GaN-(0002)-Rockingkurven für ausgewählte GaN-
Schichten, die mit unterschiedlichen Abscheidungsverfahren auf 6H-SiC(0001)-Substrate 









nachfolgender Bestrahlung mit hyperthermischen Stickstoffionen hergestellt wurden [126]. 
Die Einflüsse der niederenergetischen Ionen bzw. Galliumatome beim stöchiometrischen 
GaN-Wachstum werden in Kap. 4.4 untersucht und diskutiert. 
4.2 Inselwachstum: Oberflächenstruktur und Oberflächen-
topographie 
  
Inselwachstum von GaN-Schichten wurde im Bereich höherer I/A-Verhältnisse von 3,1 
bis 1,7 bei einer Substrattemperatur von 700 °C festgestellt (vgl. Kap. 4.1). Von 
 
 
Abbildung 4.8: RHEED-Beugungsbilder und STM-Aufnahmen mit ausgewählten Linienprofilen 






























       [nm] [ ML] 
4.8a 700 950 0,5  ∙  1014 3,1 300 1,6  ∙  1016 3,6 14 
4.8b 700 970 0,6  ∙  1014 2,4 300 2,0  ∙  1016 4,5 17 
4.8c 700 990 0,9  ∙  1014 1,7 300 2,8  ∙  1016 6,3 24 
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besonderem Interesse ist dabei die Abhängigkeit der lateralen Dimension der insel-
förmigen Strukturen von den Depositionsparametern, wie I/A-Verhältnis, Depositions-
temperatur und Depositionsdauer.  
4.2.1 Einfluss des I/A-Verhältnisses  
In Abb. 4.8 sind RHEED-Beugungsbilder und STM-Aufnahmen der GaN-Schichten 
mit entsprechenden Oberflächenprofilen in Abhängigkeit vom I/A-Verhältnis 
zusammengestellt. Bei hohem I/A-Verhältnis (I/A = 3,1) wächst GaN in Form 
flacher Inseln. Die Oberfläche zeigt eine geringere Rauheit, charakterisiert durch ein 
streifenförmiges RHEED-Beugungsmuster und kleine RMS-Rauheit (Abb. 4.8a). 
Bei I/A = 2,4 und bei I/A = 1,7 lässt das punktförmige Beugungsmuster auf drei-
dimensionales GaN-Wachstum (Abb. 4.8b-c) und eine steigende Oberflächenrauheit 
schließen. Die RMS-Rauheit Rq steigt mit abnehmendem I/A-Verhältnis von 0,6 auf 
1,0 nm auf und verdoppelt sich bis auf 1,2 nm bei I/A = 1,7 (siehe auch Abb. 4.2). 
Die aus STM-Linienprofilen ermittelten Inseldurchmesser liegen bei I/A = 3,1 im 
Bereich um 50 nm. Diese Werte sind fast um einen Faktor 2 größer als bei I/A = 1,7 
(ca. 20 nm). Die maximale Höhendifferenz nimmt geringfügig von 3 auf 6 nm zu 
und liegt nahe der mittleren GaN-Bedeckung (Tab. 4.5). Die Anordnung der punkt-
förmigen Reflexe in den beobachteten Beugungsbildern bestätigt das Wachstum von 
w-GaN.  
Zusammenfassung:  
Das laterale Wachstum der GaN-Strukturen zeigt eine Abhängigkeit vom I/A-
Verhältnis. Maximale Inseldurchmesser von ca. 50 nm wurden bei I/A = 3,1 
festgestellt. Bei geringeren I/A-Verhältnissen (2,4 - 1,7) variieren die Inseldurch-
messer zwischen 10 und 20 nm.  
 
4.2.2 Einfluss der Substrattemperatur  
Der Einfluss der Substrattemperatur auf Oberflächentopographie und Kristall-
struktur der GaN-Schichten wurde durch Vergleich von unter ansonsten 
identischen Depositionsbedingungen abgeschiedenen Schichten untersucht, die bei 
einer konstanten Depositionsdauer von 300 s und einem konstanten I/A-Verhältnis 







Abb. 4.9 zeigt RHEED-Beugungsbilder und STM-Aufnahmen der GaN-Schichten 
mit den entsprechenden Oberflächenprofilen. Die zugehörigen Werte des 
Bedeckungsgrades CXPS sowie der maximalen Höhendifferenz sind in Abb. 4.10 
zusammengestellt.  
Das streifenförmige Beugungsmuster bei 300 °C (Abb. 4.9a) deutet eher auf eine 
ebene Oberflächentopographie hin. Die starke Diffusität im Beugungsmuster weist 
aber auf die Existenz einer Vielzahl einzelner Kristallite hin, die sich unter-
einander durch eine leichte Verdrehung und Verkippung um die Wachstums-
richtung unterscheiden. Das diffuse Beugungsmuster erschwert die Identifikation 
der GaN-Polytypen, so dass die punktförmigen Reflexe im RHEED-Beugungsbild 
keinem der beiden Polytypen (w-GaN und z-GaN) eindeutig zugeordnet werden 
können.  
Die Bestimmung von Textur und Mosaikstruktur der in Abb. 4.9 gezeigten GaN-
Schichten mittels XRD ist aufgrund der geringen Dicke der Schichten (mittlere 
 
 
Abbildung 4.9: RHEED-Beugungsbilder und STM-Aufnahmen der Oberflächentopographie 
(a-c) mit ausgewählten Linienprofilen (d-f) der hergestellten GaN-Schichten. Die zugehörigen 





























       [nm] [ ML] 
4.9a 300 950 0,5  ∙  1014 3,1 300 1,6  ∙  1016 3,6 14 
4.9b 500 950 0,5  ∙  1014 3,1 300 1,6  ∙  1016 3,6 14 
4.9c 700 950 0,5  ∙  1014 3,1 300 1,6  ∙  1016 3,6 14 
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GaN-Bedeckung weniger als 4 nm) sowie der großen Dichte von Stapelfehlern 
nicht zu realisieren.  
Die STM-Aufnahme (Abb. 4.9a) zeigt eine relativ glatte Schicht. Im Vergleich mit 
einem reinen 6H-SiC-Substrat mit einer RMS-Rauheit von 0,1 nm nimmt der Wert 
für die GaN-Schicht leicht zu und beträgt 0,3 nm (Abb. 4.9d). Die Oberfläche ist 
mit kleinen zusammengewachsenen, weniger als 10 nm großen GaN-Strukturen 
gleichmäßig bedeckt. Die maximale Höhendifferenz ist etwa 3 nm groß und mit 
der mittleren GaN-Bedeckung (3,6 nm) vergleichbar (Abb. 4.10).  
Eine Erhöhung der Substrattemperatur auf 500 °C führt zu einer Verschmälerung 
der Streifen im RHEED-Beugungsbild und zu einer Intensitätserhöhung von punkt-
förmigen Reflexen (Abb. 4.9b). Die Intensität und die Konturschärfe der Reflexe 
nehmen zu und deuten darauf hin, dass eine erhöhte Qualität der deponierten GaN-
Schichten erreicht werden konnte. Die beobachteten Beugungsbilder mit dem punkt-
förmigen Muster belegen die Existenz von hexagonalem GaN. Die Oberfläche ist 
rauer geworden; die RMS-Rauheit liegt nun bei 0,7 nm. In den STM-Aufnahmen 
sind kleine inselförmige Strukturen erkennbar, deren laterale Größen von 10 bis 
20 nm variieren (Abb. 4.9b-e). Die maximale Höhendifferenz ist mit 7 nm doppelt 
so groß wie die mittlere GaN-Bedeckung (ca. 3,6 nm), d.h. es liegt keine zusammen-
hängende Schicht vor. Der CXPS-Bedeckungsgrad sinkt im Unterschied zur 
Deposition bei niedrigeren Temperaturen von 69 bis zu 67 % (Abb. 4.10). 
Das streifenförmige Beugungsmuster bei 700 °C weist auf eine glatte Oberfläche 
hin (Abb. 4.9c). Die verbreiterten punktförmigen Reflexe können dem w-GaN 
zugeordnet werden.  
 
 
Abbildung 4.10: Bedeckungsgrad (CXPS, linke Achse) und maximale Höhen-
differenz (zpv, rechte Achse) in Abhängigkeit von der Substrattemperatur. Der 







Aus STM-Linienprofilen (Abb. 4.9d-f) ist eine Abhängigkeit der Strukturgrößen 
von der Substrattemperatur gut erkennbar. Der laterale Inseldurchmesser, der bei 
niedrigen Temperaturen maximal 20 nm beträgt, wird bei 700 °C bis zu 50 nm 
groß. Dabei sinkt die RMS-Rauheit bis 0,4 nm, und der CXPS-Bedeckungsgrad 
steigt wieder bis auf 69 % (Abb. 4.10). Die Höhenverteilung im Histogramm ist 
bei 700 °C schmaler als bei niedrigen Temperaturen, d.h. es bildet sich eine 
glattere Oberfläche aus. Die maximale Höhendifferenz beträgt ca. 3,5 nm 
(Abb. 4.10). Sie ist mit der mittleren Dicke der GaN-Bedeckung (3,6 nm) 
vergleichbar.  
Zusammenfassung:  
Die Substrattemperatur hat einen entscheidenden Einfluss auf das laterale 
Wachstum der GaN-Strukturen. Der laterale Inseldurchmesser, der bei 700 °C bis 
zu 50 nm beträgt, fällt bei niedrigeren Temperaturen auf 20 nm ab. 
 
 
4.2.3 Einfluss der Depositionsdauer 
Die RHEED-Beugungsbilder von GaN-Schichten nach unterschiedlichen De-
positionszeiten sind in Abb. 4.11 zusammengestellt. Bei niedriger Substrat-
temperatur (400 °C) und hohem I/A-Verhältnis (I/A = 3,1) zeigt sich ein 
 
 
Abbildung 4.11: RHEED-Beugungsbilder in Abhängigkeit von der 
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diffuses, streifenförmiges Beugungsmuster ohne wesentliche Änderungen während 
des Depositionsprozesses (Abb. 4.11a-b).  
Bei 700 °C wurde das Anfangsbeugungsbild mit streifen- und punktförmigen Reflexen 
(nach 300 s) durch ein diffuses Punktmuster vollständig ersetzt (Abb. 4.11c-d).  
Bei einem niedrigeren I/A-Verhältnis (I/A = 1,7) und gleicher Substrattemperatur 
von 700 °C zeigt das punktförmige Beugungsmuster nach der verlängerten 
Depositionszeit (660 s) keine signifikanten Veränderungen (Abb. 4.11e-f).  
Die Dauer der Deposition bei niedrigen Substrattemperaturen (hier 300 oder 
400 °C) und I/A = 3,1 hat keinen wesentlichen Einfluss auf die Oberflächen-
topographie (Abb. 4.12a-b) und führt lediglich zu einer Erhöhung der Schichtdicke 
(mit zunehmender RMS-Rauheit) von 0,5 auf 0,9 nm. Die maximale Höhen-
differenz steigt mit der Depositionszeit von 3 auf 7 nm. Das korreliert annähernd mit 
der mittleren GaN-Bedeckung von 3,6 nm (nach 300 s) bzw. 7,1 nm (nach 600 s). 
Der CXPS-Bedeckungsgrad steigt mit der Depositionszeit von 69 % auf 93 %.  
 
 
Abbildung 4.12: STM-Aufnahmen von deponierten GaN-Schichten mit Depositionszeiten von 





























       [nm] [ ML] 
4.12a 400 950 0,5  ∙  1014 3,1 300 1,6  ∙  1016 3,6 14 
4.12b 400 950 0,5  ∙  1014 3,1 600 3,1 ∙  1016 7,1 28 
 







Bei I/A = 3,1 und 700 °C zeigen die RHEED-Beugungsbilder während des 
Abscheidungsprozesses eine deutliche Veränderung. Das streifen- und punkt-
förmige Anfangsbeugungsbild geht während der Deposition in ein diffuses Punkt-
muster über (Abb. 4.11c-d). 
Die STM-Aufnahmen und die korrespondierenden Linienprofile der ent-
sprechenden GaN-Schichten zeigen, dass im Anfangsstadium flache Inseln mit 
einer Höhe von ca. 1 nm vorhanden sind (Abb. 4.13a), die dann bis auf eine Höhe 
von 4 nm wachsen (Abb. 4.13b). 
Die maximale Höhendifferenz steigt im Laufe der weiteren Deposition von 3 auf 
12 nm und die RMS-Rauheit entsprechend von 0,6 auf 1,6 nm.  
Der CXPS-Bedeckungsgrad steigt mit der Depositionszeit von 69 % auf 93 %. 
 
 
Abbildung 4.13: STM-Aufnahmen von deponierten GaN-Schichten mit Depositionszeiten 





























       [nm] [ ML] 
4.13a 700 950 0,5  ∙  1014 3,1 300 1,6  ∙  1016 3,6 14 
4.13b 700 950 0,5  ∙  1014 3,1 960 5,1 ∙  1016 11,4 44 
 









Rasterelektronenmikroskopie wurde für die Charakterisierung der Schichtober-
fläche ergänzend eingesetzt, um Fehler durch eine verunreinigte STM-Spitze, 
insbesondere bei der Bestimmung von Inselgrößen, auszuschließen. Einige 
typische REM-Aufnahmen sind in Abb. 4.14 dargestellt. Sie zeigen eine gute 
Übereinstimmung mit den STM-Aufnahmen (vgl. Abb. 4.13a-b oder 4.9c). Auf 
den linken REM-Aufnahmen (Abb. 4.14a) sind die beobachteten flachen Inseln 
wiederum erkennbar. Nach einer Depositionszeit von 960 s werden die Inseln 
höher und tangieren einander (Abb. 4.14b). 
Bei einem geringeren I/A-Verhältnis (I/A = 1,7) wurde keine Veränderung der 
lateralen Inselgrößen mit verlängerter Depositionszeit festgestellt (Abb. 4.15a-b). 
Die maximale Höhendifferenz steigt mit der Depositionszeit von 4 auf 9 nm. Die 
GaN-Oberfläche erscheint rauer: die RMS-Rauheit steigt von 1,2 auf 5,4 nm und die 
Inselhöhe von 1 auf 6 nm. Der CXPS-Bedeckungsgrad steigt mit der Depositionszeit 




Abbildung 4.14: REM-Aufnahmen der Oberflächentopographie von GaN-Schichten nach 




























       [nm] [ ML] 
4.15a 700 990 0,9  ∙  1014 1,7 300 2,8  ∙  1016 6,3 24 
4.15b 700 990 0,9  ∙  1014 1,7 660 6,1 ∙  1016 13,8 53 
 









Eine längere Depositionszeit hat nahezu keinen Einfluss auf das laterale Wachstum 
der Oberflächenstrukturen. Bei hohen Temperaturen (500-700 °C) findet mit 
verlängerter Depositionszeit nur vertikales Wachstum der Inseln statt; bei niedrigen 
Temperaturen (300-400 °C) werden mit zunehmender Schichtdicke keine 
wesentlichen Änderungen in der Inselhöhe und im Inseldurchmesser beobachtet.  
 
4.2.4 Diskussion: Einfluss von I/A-Verhältnis, Depositionsdauer und 
Substrattemperatur auf die Oberflächentopographie der 3D-GaN-Schichten 
 
Der Einfluss des I/A-Verhältnisses auf die Oberflächentopographie der GaN-
Schichten ist in Kap. 4.1.3 diskutiert. Kurzgefasst ist die Beweglichkeit von 
Galliumadatomen durch die Ausbildung einer chemischen Bindung mit Stickstoff-
atomen bei hohen I/A-Verhältnissen (bzw. bei höheren N/Ga-Verhältnissen) 
eingeschränkt. Bevor die Galliumadatome ihren Migrationsweg zum energetisch 
günstigsten Anlagerungsplatz vollständig beenden können, werden sie durch 
Reaktion mit den eintreffenden Stickstoffatomen chemisch gebunden. Infolge 
dessen ist bei hohen I/A-Verhältnissen das 3D-GaN-Wachstum dominierend. 
 
 
Abbildung 4.15: STM-Aufnahmen von deponierten GaN-Schichten mit Depositionszeiten 
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Die Abhängigkeit der lateralen Dimension der inselförmigen Strukturen von den 
Depositionsparametern, wie I/A-Verhältnis, Depositionstemperatur und Depositions-
dauer, wird im folgenden genauer diskutiert.  
Die Oberflächentopographie der Schichten wird hauptsächlich durch die thermisch 
induzierte Adatombeweglichkeit beeinflusst (vgl. Kap. 2.3.2). Bei niedrigen 
Temperaturen (hier weniger als 500 °C) wird Wachstum mit sehr niedriger 
Diffusivität von Adatomen beobachtet (Abb. 4.9a). Bei einer Temperaturerhöhung 
und dadurch entsprechend erhöhter Adatommobilität setzt merklich laterales 
Wachstum der Inseln ein (Abb. 4.9b-e, 4.16a). Bei 700 °C hat die Oberflächen-
mobilität so weit zugenommen, dass Adatome die ES-Barriere überwinden können 
und folglich laterales Inselwachstum dominierend ist (Abb. 4.9c, 4.16a).  
In Abb. 4.16a ist die Abhängigkeit der lateralen und vertikalen Inselgröße von der 
Substrattemperatur dargestellt. Eine Zunahme des Inseldurchmessers von 8 auf 
50 nm bei fast konstanter Inselhöhe (ca. 3 nm) wurde bei Erhöhung der Substrat-
temperatur festgestellt. Bei zunehmendem I/A-Verhältnis besteht eine steigende 
Tendenz zu lateralem Inselwachstum. In Abb. 4.16b ist die Wirkung der beiden 
Parameter auf das laterale Wachstum der inselförmigen GaN-Strukturen 
schematisch gezeigt. 
Neben der thermisch induzierten Oberflächenmobilität, die grundsätzlich die 
Diffusivität der Gallium- und Stickstoffteilchen beeinflusst, gibt es einen weiteren 
Parameter, der die Adatommobilität erhöhen kann, so dass laterales Inselwachstum 
die Folge ist. Dies tritt bei hohem I/A-Verhältnis (bei hohem Stickstoffionenfluss) 
auf, wo die möglichen Auswirkungen der niederenergetischen Ionenbestrahlung 
maximal werden (vgl. Kap. 2.3.3). Die ballistische Stimulation der Adatom-
 
 
Abbildung 4.16: Inseldurchmesser und Inselhöhe in Abhängigkeit von der Substrattemperatur bei 







mobilität durch den Beschluss mit niederenergetischen Ionen ermöglicht 
Adatomen die Überwindung der ES-Barriere (Kap. 2.5.2), so dass ein Übergang 
von Insel- zu Lagenwachstum (bzw. laterales Inselwachstum) stattfinden kann. 
In den Untersuchungen zum Einfluss der Depositionszeit wurde keine wesentliche 
Veränderung in den Schichten bezüglich der lateralen Inseldimension (anhand der 
STM-Aufnahmen) und der Schichtqualität (gemäß den RHEED-Beugungsbildern) 
gefunden. Eine längere Depositionsdauer führt zu vertikalem Wachstum der Inseln 
bei hohen Temperaturen (500-700 °C) bzw. zur Erhöhung der Schichtdicke bei 
niedrigen Substrattemperaturen (300-400 °C).  
Eine angepasste Kombination von Substrattemperatur, I/A-Verhältnis und De-
positionszeit ermöglicht es demnach (für die hier betrachteten ultradünnen 
nominalen Schichtdicken), Durchmesser und Höhen von GaN-Inseln im 
Wachstum kontrolliert zu steuern. Die kristallinen Eigenschaften der inselförmigen 
GaN-Schichten werden in Kap. 4.3 genauer untersucht. 
 
4.3 Inselwachstum: Kristallographische Struktur und Morphologie 
4.3.1 Morphologie der inselförmigen GaN-Schichten  
Epitaktisches Wachstum bei hohen I/A-Verhältnissen (3,1 - 1,7) und bei unterschied-
lichen Substrattemperaturen (300 - 700 °C) wurde für alle 3D-GaN-Schichten mittels 
RHEED in situ beobachtet. Die Identifikation der GaN-Polytypen wurde aufgrund der 
auftretenden Diffusität der Reflexe in den Beugungsbildern erschwert. Mittels XRD-
φ-Messungen konnte das Vorhandensein des hexagonalen GaN-Polytyps bei den 
Schichten mit einer Dicke ab 5 nm nachgewiesen werden. Eine Bestimmung von 
kristalliner Textur und Mosaikstruktur für 3D gewachsene GaN-Schichten mit 
geringer Schichtdicke war nicht zu realisieren.  
Die XRD-Analysen ergaben keine Hinweise auf die Existenz des kubischen GaN-
Polytyps in den 3D gewachsenen Schichten. Weiterführende lokale Untersuchungen 
wurden mit Transmissionselektronenmikroskopie durchgeführt.  
In Abb. 4.17 ist eine TEM-Querschnittsaufnahme einer repräsentativen, ca. 13 nm 
dicken GaN-Schicht gezeigt, die bei einer Substrattemperatur von 700 °C und einem 
I/A-Verhältnis von 3,1 hergestellt wurde. Die entsprechende STM-Aufnahme der 
Schichtoberfläche ist in Abb. 4.3a dargestellt. Die TEM-Querschnittsaufnahme 
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Schicht. Die epitaktisch zur 6H-SiC-Substratoberfläche gewachsenen GaN-Inseln sind 
deutlich zu erkennen. Die Grenzfläche zwischen 6H-SiC und GaN, die in Abb. 4.17 
etwas heller erscheint, ist etwa 1-2 ML dick und enthält keine Stufen. Vereinzelte 
Inseln sowie Gruppen von Inseln mit mehreren Gipfeln bedecken die Oberfläche. Die 
Bereiche zwischen den Inseln sind mit einer ca. 2 nm (8 ML) dicken Schicht bedeckt. 
Dies könnte auf Stranski-Krastanov-Wachstum hinweisen.  
Aufgrund der kleinen mittleren Inseldurchmesser zeigt die Aufnahme wahrscheinlich 
nicht nur einzelne Inseln, sondern auch Überlagerungen von hintereinander liegenden 
Inseln.  
In Abb. 4.17b ist eine tafelbergartige Insel mit ca. 18 nm Breite zu sehen. Wie die 
Fast-Fourier-Transformation (FFT) von Teilbereichen der TEM-Aufnahmen belegt, 
besitzen die Inseln mit einer ausgedehnten, flachen Dachfläche meist ausschließlich 
Wurtzitstruktur, und im Vergleich mit spitzbergigen Strukturen treten sie seltener auf. 
Die Kanten der tafelbergartigen Insel schließen mit der Dachfläche einen Winkel von 
etwa 62° ein; das entspricht dem Winkel zwischen den (0001)- und )1110(
−
-Ebenen 
der hexagonalen GaN-Modifikation. 
Die in Abb. 4.17c dargestellte Querschnittsaufnahme zeigt zusammengewachsene be-
 
 
Abbildung 4.17: TEM-Querschnittsaufnahme einer GaN-Schicht (Zonenachse: a-Achse von GaN). 
Die Substrattemperatur betrug bei der Herstellung 700 °C, und das I/A-Verhältnis lag bei 3,1. Aus 
den in (b) und (c) dargestellten hochaufgelösten Aufnahmen wurden für die durch Kästchen 
markierten Bereiche mittels FFT-Filterung und Rücktransformation die atomar aufgelösten 
Ausschnitte in den Teilbildern erzeugt. Mit durchgezogenen Kästchen sind Bereiche von w-GaN 







nachbarte Inseln mit einer gemeinsamen Breite von etwa 30 nm. Die einzelnen 
Kristallite sind um die Wachstumsrichtung nur wenig verkippt und verdreht (Mosaik-
wachstum). In Übereinstimmung damit weist die etwa 2° breite Komponente in den 
für diese Schichten erhaltenen XRD-Rockingkurven (siehe z.B. Abb. 4.5b) auf einen 
gewissen Anteil von fehlorientierten Kristalliten hin. Die Halbwertsbreite der 
schmalen Komponente der w-GaN(0002)-Rockingkurve beträgt dabei allerdings 
weniger als 8 min, d.h. ein signifikanter Anteil der GaN-Schicht muss hochgradig 
orientiert und von hoher kristalliner Qualität sein. 
Obwohl die Insel-Strukturen zum größten Teil aus einzelnen Kristalliten des 
hexagonalen Polytyps bestehen, tritt auch die kubische Phase als Minoritätsphase auf 
(Abb. 4.17c). Das z-GaN wurde hierbei vor allem an den Kanten der Inseln sowie in 
Bereichen zusammengewachsener Inselkanten lokalisiert. Insgesamt ist der Volumen-
anteil von z-GaN so gering, dass es in XRD-φ-Messungen im Untergrundsignal 
verschwindet.  
Zusammenfassung:  
Epitaktisches Inselwachstum der GaN-Schichten wurde mittels TEM-Messungen 
bestätigt. Die bis zu 13 nm hohen GaN-Inseln besitzen im Wesentlichen eine 
Wurtzitstruktur. Die kubische Phase tritt als Minoritätsphase vor allem an den 
Kanten der Inseln sowie in Bereichen zusammengewachsener Inselkanten auf.  
 
4.3.2 Gitteranpassung und mechanische Spannungen 
In Abb. 4.18 ist die Gitterfehlanpassung, die aus RHEED-Beugungsbildern während 
des epitaktischen GaN-Wachstums auf einem 6H-SiC-Substrat bestimmt wurde, als 
Funktion der Depositionsdauer gezeigt. Die anfänglich sichtbaren Reflexe des 
Substrats im Beugungsbild sind ab 120 s kaum noch erkennbar, zugleich sind dünne 
streifenförmige und punktförmige Reflexe erschienen, die epitaktisches GaN-
Wachstum bestätigen. Reflexe des kubischen Polytyps sowie von dessen Kombination 
mit hexagonalem GaN sind während des Anfangswachstums aufgetaucht. Die 
Intensität und die Schärfe der punktförmigen Reflexe nehmen mit der Depositionszeit 
zu. Dies lässt auf eine erhöhte kristalline Qualität der deponierten GaN-Schichten 
schließen. Das resultierende Beugungsbild für eine mittlere Schichtdicke von 11,4 nm 
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der Abscheidung steigt mit zunehmender Schichtdicke der a-Gitterparameter, der 
während des Wachstums anhand der Position von Reflexen in den Beugungsbildern 
ermittelt wurde (vgl. Kap. 3.3.1). Ab einer gewissen Schichtdicke, hier ca. 1,6 nm 
oder 6 ML, bleibt der gemessene a-Gitterparameter weitgehend konstant (Abb. 4.18). 
Der durchschnittliche Messwert <aGaN> für den a-Gitterparameter ergibt sich zu 
0,3165 ± 0,0003 nm, also um 1,1 % kleiner als bei idealem GaN-Vollmaterial (und 
um 2,4 % größer als bei 6H-SiC) (Tab. 2.1). Nach Gl. 3.14 ergibt sich für die 
resultierende Druckspannung in der Schichtebene ein Wert in Höhe von mehr als 
1 GPa. Druckspannung dominiert im Fall des 3D-Wachstums der GaN-Schichten im 
Vergleich mit den nahezu unverspannten 2D-GaN-Schichten für die Wachstums-
temperatur von 700 °C (Kap. 4.5.5). 
Thermisch induzierte mechanische Spannung entsteht bei der Abkühlung der 
abgeschiedenen GaN-Strukturen auf Raumtemperatur. Die relative Gitterdehnung 
entlang der c-Achse wurde ex situ nach dem Abkühlen mittels XRD ermittelt. Die 
Winkellage des Bragg-Reflexes der w-GaN(0002)-Ebene im θ/2θ-Beugungs-
diagramm (Abb. 4.5) befindet sich nahe am theoretischen Wert. Eine Verschiebung 
der w-GaN(0002)-Reflexlage zu größeren Winkeln entspricht einer Verkleinerung 
des Netzebenenabstandes; das bedeutet in diesem Fall einen um 0,09 % kleineren c-
Gitterparameter und nach Gl. 2.19 entsprechend einen um 0,18 % größeren a-
Gitterparameter als bei idealem Material. Mit Gl. 3.16 ergibt sich für die 
resultierende Zugspannung in der Schichtebene ein Wert von ca. 800 MPa.  
 
 
Abbildung 4.18: Gemessener Gitterparameter während des epitaktischen GaN-Wachstums auf 
einem 6H-SiC-Substrat. Literaturwerte des a-Gitterparameters für w-GaN und 6H-SiC sind in 








Der mittels RHEED ermittelte a-Gitterparameter erreicht einen stabilen Wert 
(0,3165 nm) nach 120 s Deposition bei einer Schichtdicke von 1,6 nm bzw. 6 ML. 
Druckspannung ist beim 3D-Wachstum der GaN-Schichten dominierend. Aufgrund 
der verschiedenen Ausdehnungskoeffizienten von GaN und 6H-SiC entsteht beim 
Abkühlen der Probe auf Raumtemperatur eine Zugspannung.  
 
4.3.3 Diskussion: Kubisches GaN und Spannungsaufbau 
Während des Anfangswachstums der GaN-Schichten waren in vielen Fällen in den 
RHEED-Beugungsbildern schwache punktförmige Doppelreflexe des kubischen 
Polytyps erkennbar. Die TEM-Aufnahme (Abb. 4.17) bestätigt einen geringen 
Anteil der kubischen Phase als Minoritätsphase, die bevorzugt an den Kanten von 
Inseln sowie im Bereich zusammengewachsener Inselkanten auftritt.  
Entscheidend für das Wachstum bestimmter GaN-Phasen sind bei konventioneller 
MBE vor allem Wachstumstemperatur und Stickstoff-zu-Gallium-Verhältnis. Das 
Wachstum der kubischen Phase ist bei niedrigen Substrattemperaturen [90, 116] und 
unter galliumreichen Bedingungen [7, 100, 117] begünstigt.  
Gemischtes Wachstum beider GaN-Polytypen im Frühstadium des Schicht-
wachstums sowie ein Einfluss der Qualität der Substratoberfläche auf die 
Entstehung der kubischen Phase wurde ebenfalls bei konventioneller MBE-
Herstellung von GaN-Schichten beobachtet, wobei Oberflächenkontaminationen 
[7, 119-120] oder eine lokal unterschiedliche Oberflächenbeschaffenheit der 
Substrate [121-123] als Ursache für die Bildung von z-GaN genannt wurden.  
Ein möglicher Einfluss der kinetischen Energie der Depositionsspezies auf die 
defektinduzierte Ausbildung der kubischen Minoritätsphase sowie von Stapelfehlern 
wurde von Lee et al. [127] und Newman et al. [128] vermutet. 
Für die hier mittels IBA-MBE hergestellten GaN-Schichten haben die oben genannten 
Bedingungen keinen oder nur geringen Einfluss auf die Ausbildung von z-GaN. Das 
Wachstum von GaN-Schichten wurde bei Bedingungen realisiert, die für die Entstehung 
der kubischen Phase "ungünstig" sind, d.h. bei relativ hoher Substrattemperatur (700 °C) 
und bei hohem Stickstoffüberschuss. Für die Depositionsexperimente wurden 
superpolierte 6H-SiC(0001)-Substrate verwendet, deren Oberfläche regelmäßige 
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oberfläche auf die Ausbildung von z-GaN sowie von Stapelfehlern wurden damit 
minimiert. Die Wirkungen der niederenergetischen Ionenbestrahlung mit Ionen-
energien zwischen etwa 20 und 25 eV bleiben auf die oberste Monolage beschränkt, 
und Defekterzeugung unterhalb der obersten Monolage wird vermieden.  
Eine weitere mögliche Erklärung für das Auftreten von z-GaN, insbesondere an 
Inselkanten, ist der Spannungsaufbau während des GaN-Wachstums. In der ersten 
Wachstumsphase bildet sich hexagonales GaN in Form von kleinen isolierten Inseln. 
Aufgrund unterschiedlicher Gitterparameter von GaN und 6H-SiC(0001)-Substrat 
entsteht eine Druckspannung innerhalb jeder Insel. Die mechanischen Spannungen, 
die infolge der Gitterfehlanpassung auftreten, werden auf den Inselkanten durch die 
Ausbildung von Versetzungen abgebaut [123-124, 129]. Die Bildung von z-GaN 
und von Stapelfehlern auf den Inselkanten kann die Anpassung des Schichtgitters an 
das Substratgitter erhöhen. So wurde von Cheng et al. [130] gezeigt, dass die Aus-
bildung von Stapelfehlern beim Aufbau der mechanischen Spannungen, die infolge 
der Gitterfehlanpassung und der unterschiedlichen thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten von GaN-Schicht und Al2O3-Substrat entstehen, energetisch bevorzugt 
ist.  
Bei der Herstellung von GaN-Schichten größerer Dicke (ab 200 nm [123, 129]) wird die 
Druckspannung teilweise durch verschiedene Defekttypen (Versetzungen, Korngrenzen, 
Inversionsdomänen) kompensiert, die beim Verwachsen und Zusammenwachsen der 
Inseln entstehen (sog. defektinduzierte intrinsische Spannungen).  
Die Gitterfehlanpassung von GaN-Schicht und 6H-SiC-Substratmaterial beträgt bei 
der Wachstumstemperatur von 700 °C für den hexagonalen Polytyp f = 3,59 % und 
für kubischen Polytyp 3,53 % (Tab. 2.1). Die resultierende Druckspannung in der 
Schichtebene beträgt bei dieser Wachstumstemperatur für die hier hergestellten 
ultradünnen GaN-Schichten (bis 13 nm) mehr als 1 GPa.  
Da SiC einen geringeren thermischen Ausdehnungskoeffizienten als GaN besitzt 
(αa = 4,46 ∙ 10-6/K für SiC und αa = 5,59 ∙ 10-6/K für hexagonales GaN, vgl. 
Tab. 2.1), (werden in auf SiC-Substraten hergestellten GaN-Schichten Zug-
spannungen dominieren. Für die hier vorliegenden GaN-Schichten ergibt sich nach 
der Abkühlung eine resultierende Zugspannung in der Schichtebene von ca. 800 
MPa.  
Die zwangsläufig während des heteroepitaktischen Schichtwachstums auftretende 







zeigen die TEM-Aufnahmen (Abb. 4.17) eine leichte Verkippung und Verdrehung der 
Kristallite um die Wachstumsrichtung. Ein Hintergrund-Peak in den zugehörigen 
XRD-Rockingkurven weist auch auf einen gewissen Anteil von fehlorientierten 
Kristalliten hin. Einflüsse von Oberflächenkontaminationen oder Unterschieden in der 
lokalen Oberflächenbeschaffenheit des Substrates sind nicht zu beobachten. 
Ionenstrahlinduzierte Volumendefektbildung kann aufgrund der geringen Stickstoff-
ionenenergie ausgeschlossen werden.  
Die mechanischen Spannungen werden vermutlich durch die Ausbildung von 
Versetzungen auf den Inselkanten abgebaut. Wie oben beschrieben, kann die 
Bildung von z-GaN und von Stapelfehlern die Anpassung des Schichtgitters an das 
Substratgitter erhöhen. Andere, komplexere Defekttypen sind in den gezeigten 
ultradünnen GaN-Schichten nicht zu erkennen.  
 
4.4 Zweidimensionales Schichtwachstum: Oberflächenstruktur 
und Oberflächentopographie  
 
Ein zweidimensionales Frank-van-der-Merwe- oder Lagenwachstum (Kap. 2.5.2) von 
GaN-Schichten auf 6H-SiC(0001)-Substraten konnte bei Variation des Verhältnisses 
von Stickstoffionen zu Galliumatomen im Bereich von I/A = 1,6 bis 0,9 festgestellt 
werden. Bei einem konstanten Stickstoffionenfluss von 1,6 · 1014 Ionen cm-2 s-1 wurde 
der Galliumfluss im Bereich von 1,1 · 1014 bis 1,9 · 1014 Gallium-At. cm-2 s-1 eingestellt. 
Die beim Herstellungsprozess verwendete Hohlanodenquelle liefert Stickstoffionen 
mit kinetischen Energien von ≤ 25 eV. Währenddessen besitzen die verdampften 
Galliumatome kinetische Energien von weniger als 0,2 eV. 
Der Einfluss der Depositionstemperatur auf das GaN-Wachstum bei niedrigen I/A-
Verhältnissen wurde im Temperaturbereich von 630 bis 730 °C untersucht.  
4.4.1 Einfluss des I/A-Verhältnisses  
Die Oberflächentopographie der überwiegend 2D gewachsenen GaN-Schichten in 
Abhängigkeit vom I/A-Verhältnis wurde in Kap. 4.1 erläutert. In diesem Abschnitt 
werden typische Oberflächentopographien, die während des GaN-Wachstums 
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In Abb. 4.19 sind STM-Aufnahmen von GaN-Schichten bei verschiedenen 
Vergrößerungen in Abhängigkeit vom I/A-Verhältnis dargestellt. Bei hohem 
Stickstoffionenüberschuss (I/A = 1,6) treten neben atomar glatten Terrassen und 
Stufen (Abb. 4.19c) pyramidenähnliche Stapel auf (Abb. 4.19a), die aus untereinander 
verschobenen flachen Plättchen mit einer Dicke von wenigen Nanometern bestehen 
und etwa 50 bis 200 nm breit sind. Hantelförmige Strukturen mit einer Höhe von 
ca. 0,6 nm (mit den Pfeilen in Abb. 4.19a sowie in Abb. 4.19d markiert) bedecken die 
Terrassen. Die kristallographisch unspezifische Form dieser Strukturen könnte auf 
erstarrtes, ehemals flüssiges Gallium hinweisen. In den Terrassen und Stufen 
(Abb. 4.19b) sowie an den Kanten der Stufen (Abb. 4.19c) sind zahlreiche Leerstellen 
erkennbar. Die Höhen der Stufen und Terrassen betragen ca. 0,3 nm und entsprechen 
damit einer einzelnen Doppelschicht (Monolage) aus Gallium und Stickstoff 
(Tab. 2.1).  
GaN-Schichten, hergestellt bei leichtem Stickstoffionenüberschuss (I/A = 1,2, 
siehe Abb. 4.19e-h), sind durch ein unvollständiges Lagenwachstum 
charakterisiert. Die STM-Aufnahmen zeigen auf noch nicht vollständig ge-
schlossenen Lagen bereits den Beginn des Wachstums weiterer Lagen, gleichzeitig 
 
 
Abbildung 4.19: STM-Aufnahmen von GaN-Schichten, hergestellt bei verschiedenen I/A-
Verhältnissen. Die maximale Höhendifferenz (peak-to-valley) zpv ist in [nm] angegeben. Die 







an mehreren Orten, was sich in einem blütenartigen Erscheinungsbild der Lagen 
äußert (Abb. 4.19e-f). Die unvollständigen, abgerundeten, aber atomar glatten 
Lagen sind spiralförmig um ein Zentrum angeordnet. Es kann angenommen 
werden, dass sich das Wachstum der Lagen um einzelne Schraubenversetzungen 
herum gestaltet. Die Terrassen sind etwa 0,5 nm hoch (2 ML) und untereinander 
verschoben. Auf atomar glatten Terrassen treten, im Vergleich zur Situation bei 
hohem Stickstoffüberschuss, einzelne kleine Tröpfchen sowie Leerstellen auf 
(Abb. 4.19g-h).  
Eine Bildung von weit ausgedehnten Lagen findet bei leichtem Galliumüberschuss 
(I/A = 0,9) statt (Unterangebot an Stickstoffionen). Im Unterschied zu hohen I/A-
Verhältnissen (niedrigen Gallium-Depositionsraten) sind keine Tröpfchen oder 
Leerstellen auf der Oberfläche vorhanden. Es entstehen miteinander verbundene 
Säulen, jeweils aufgebaut aus einzelnen Lagen, die atomar glatt sind und 
voneinander durch etwa 3-6 nm tiefe Gräben getrennt werden (Abb. 4.19i-l).  
Zusammenfassung:  
Niedrige I/A-Verhältnisse (1,6 - 0,9) ermöglichen zweidimensionales Wachstum der 
GaN-Schichten, wobei drei Fälle unterschieden werden: 
- Stufenwachstum bei hohem Stickstoffionenüberschuss (I/A = 1,6) 
- unvollständiges Lagenwachstum bei leichtem Stickstoffionenüberschuss (I/A = 1,2) 
- Bildung von weit ausgedehnten Lagen (Durchdringungsstrukturen) bei Unterangebot 









Abbildung 4.20: REM-Aufnahmen bei zwei verschiedenen Vergrößerungen und entsprechende 
STM-Aufnahmen der hergestellten GaN-Schichten bei unterschiedlichen I/A-Verhältnissen.  
4.4.2 Oberflächentopographie ultradünner 2D-Schichten  
Für die Charakterisierung der Schichtoberflächen über größere Bereiche (ab 
7 x 7 μm2) wurde die Rasterelektronenmikroskopie (REM) eingesetzt. Die REM-

































       [nm] [ ML] 
4.20a 700 1000 1,1  ∙  1014 1,6 300 3,2  ∙  1016 7,2 28 
4.20b 700 1015 1,3  ∙  1014 1,2 300 3,9  ∙  1016 8,9 35 
4.20c 700 1040 1,9  ∙  1014 0,9 300 5,6  ∙  1016 12,7 49 
 





Abbildung 4.21: Durchmesser und Höhe von hoch aufgewachsenen Inseln in Abhängigkeit 
vom I/A-Verhältnis. Die gezeigten STM-Bilder (a, b und c) wurden von 200 x 200 nm2 
großen Bereichen der Proben aufgenommen.  
 
Schichten (Dicke < 13 nm), die bei verschiedenen I/A-Verhältnissen hergestellt 
wurden (Tab. 4.10).  
Die bei I/A = 1,6 (hoher Stickstoffionenüberschuss) hergestellten GaN-Schichten 
(Abb. 4.20a) zeigen glatte Oberflächen (mittlere Rauheit Rq = 1,1 nm), die durch dunkle 
Bereiche, verursacht durch Vertiefungen zwischen den GaN-Säulen, unterbrochen 
werden. Auf der REM-Aufnahme mit höherer Auflösung sowie auf der STM-









Abbildung 4.22: STM-Aufnahme einer GaN-Schicht 
mit säulenförmigen Inseln. Mit den Pfeilen sind die 
spiralförmigen Inseln markiert. Die Dreiecke markieren 
ausgewählte Punkte des Linienscans über die krater-
förmige Insel. 
 
hervorgehobene, inselförmige Strukturen (siehe Pfeile in Abb. 4.20a) treten auf.  
Mit zunehmender Gallium-Depositionsrate (I/A = 1,2; leichter Stickstoffionen-
überschuss) verstärkt sich der Kontrast zwischen den säulenförmigen Inseln und den 
Vertiefungen (Gruben) zwischen diesen Inseln. Die dunkleren Flecken (mit Pfeilen in 
Abb. 4.20b markiert) sind breiter geworden und bedecken teilweise die Oberfläche.  
Bei I/A = 0,9 (Unterangebot an Stickstoffionen) ist der Kontrast zwischen den 
säulenförmigen Inseln und den Gruben signifikant gestiegen. Auf der höher aufge-
lösten REM-Aufnahme in Abb. 4.20c sind nahezu vollständige Lagen erkennbar. 
Die abgerundeten flachen Bereiche, die mit Pfeilen in Abb. 4.20c markiert sind, 
zeigen die Spuren des Galliumüberschusses, d.h. die Bildung von Gallium-
Tröpfchen.  
Der mittlere Durchmesser der Inseln, der mittels STM-Linienprofilen bestimmt 
wurde, steigt langsam mit zunehmender Gallium-Depositionsrate an, und zwar für 
I/A = 1,6 bis I/A = 0,9 von 70 auf 90 nm (Abb. 4.21). Für die Inselhöhe kann eine 
leichte Zunahme von 10 auf 13 nm beobachtet werden.  
Die Inseldichte steigt von 
1 ∙ 1012 (I/A = 1,6) auf 5 ∙ 1012 m-2 
(I/A = 0,9). Auf den STM-Bildern 
(Abb. 4.21a-c) sind typische 
säulenförmige Inselstrukturen, auf-
gebaut durch ein Lage-für-Lage-
Wachstum, zu sehen. Diese 
"Tafelberge" (Mesa-Strukturen) 
sind häufig auf der GaN-
Oberfläche zu beobachten. 
Beispielsweise zeigt die in 
Abb. 4.21a dargestellte Insel auf 
dem Plateau eine unvollständig 
aufgebaute Lage. Die Insel im 
zweiten Beispiel (Abb. 4.21b) 
hat eine kompliziertere Struktur. Sie 
besteht aus einzelnen diskoidalen 


































       [nm] [ ML] 
4.23 700 1010 1,2  ∙  1014 1,3 490 1,3  ∙  1017 13,2 51 
4.24 700 1010 1,2  ∙  1014 1,3 1260 1,5  ∙  1017 34,2 132 
 
Tabelle 4.11: Depositionsparameter der in Abb. 4.23-4.24 gezeigten GaN-Schichten. 
 
 
(wahrscheinlich Schraubenversetzungen). Auf der dritten STM-Aufnahme 
(Abb. 4.21c) sind zwei Typen von Inseln erkennbar: eine mit einem atomar glatten 
Plateau und eine weitere mit einer kraterähnlichen Form.  
Die in Abb. 4.22 dargestellte STM-Aufnahme zeigt zwei spiralförmige Strukturen 
(mit Pfeilen markiert) und eine Insel, die aus untereinander verschobenen Platten 
(2D-Inseln) besteht und einen ausgedehnten Krater bildet. Die Plattenhöhe 
entspricht einer doppelten Monolage von GaN. Am Linienprofil (Abb. 4.22) ist die 
kraterähnliche Form der Plateauebene deutlich erkennbar. Die Insel ist etwa 3 nm 
hoch, die Kratertiefe erreicht 1,5 nm.  
Zusammenfassung:  
Bei der Herstellung von GaN-Schichten im Fall niedriger I/A-Verhältnisse (1,6 - 0,9) 
treten hoch aufgewachsene Strukturen (säulenförmige Inseln) auf, hauptsächlich in der 
Nähe von Gruben. Bei hohem Stickstoffionenüberschuss (I/A = 1,6) sind nur einzelne 
säulenförmige Inseln nachweisbar (Inseldichte ca. 1 ∙ 1012 m-2).  
Bei leichtem Stickstoffionenüberschuss (I/A = 1,2) und bei Unterangebot an 
Stickstoffionen (I/A = 0,9) vergrößert sich die Inseldichte auf 5 ∙ 1012 m-2, und eine 
leichte Zunahme im Inseldurchmesser von 70 auf 90 nm sowie in der Inselhöhe von 
10 auf 13 nm wurde beobachtet.  
 
4.4.3 Einfluss der Depositionsdauer  
Der Einfluss der Depositionszeit auf die Oberflächentopographie und das 
Wachstum von GaN-Schichten wurde am Beispiel des Ionen-zu-Atom-Verhältnisses 
I/A = 1,3 (bei konstanter Gallium-Depositionsrate von 1,2 ∙ 1014 At. cm-2 s-1) und einer 









Abbildung 4.24: STM-Aufnahmen einer GaN-Schicht. Die mittlere 
GaN-Bedeckung beträgt ca. 34 nm (132 ML).  
 
 
Abbildung 4.23: STM-Aufnahme einer GaN-Schicht. Die mittlere 
GaN-Bedeckung beträgt ca. 13 nm (51 ML).  
 
In Abb. 4.23 und 4.24 
sind zwei GaN-Schichten 
nach unterschiedlichen 
Depositionszeiten, d.h. 
mit verschiedener Dicke 
(ca. 13 nm bzw. ca. 34 nm) 
gezeigt, die im  
Lagenwachstumsmodus 
gebildet wurden.  
Die beiden Schichten weisen die typische GaN-Oberfläche mit dichten Folgen von 
Stufen (Stufenbündel), breiten Terrassen und 2D-Inseln auf. Die Kanten der 
Terrassen schließen Ebenen ein, die in verschiedenen Lagen (Schichten) gestapelt 
sind und jeweils das Wachstum der nächsten Lage erkennen lassen (Abb. 4.23a, 
4.24a).  
Beim Wachstumsprozess entstehen Stufen mit abgerundeten oder spitzwinkeligen 
Ecken. Die zahlreichen Leerstellen auf den Terrassen sowie an den Kanten der 
Stufen, die im Fall der 
ca. 13 nm dicken GaN-
Schichten beobachtet 
wurden (Abb. 4.19b-c), 
sind bei den dickeren 
GaN-Schichten (hier 
ca. 34 nm) offenbar nicht 
vorhanden. Stattdessen 
treten ca. 0,1 nm tiefe, 
dreieckige und läng-
liche Vertiefungen auf 
(siehe Pfeile in 
Abb. 4.24c).  
Die in Abb. 4.23a vor-
handenen weißen Bereiche 
deuten wiederum auf 







ggf. andere Kontaminationen) hin.  
Mit zunehmender Depositionszeit zeigt die GaN-Oberfläche eine höhere Qualität. 
Die einzelnen weißen Bereiche, die auf hoch aufgewachsene Inseln bzw. Gallium-
Tröpfchen schließen lassen, sind nur auf der STM-Aufnahme mit einer Fläche von 
5 x 5 μm2 zu erkennen (Abb. 4.25a).  
Die mittlere Rauheit Rq (für den Rasterbereich 500 x 500 nm2) nimmt mit der 
Depositionszeit nur gering von 0,3 auf 0,8 nm zu. Die maximale Höhendifferenz 
zpv steigt dagegen sehr stark von 3 auf 25 nm an. Für die Bereiche ohne hohe 
Strukturen und Gruben beträgt die mittlere RMS-Rauheit ca. 0,2 nm und die 
maximale Höhendifferenz ca. 1 nm für beide GaN-Schichten.  
Auf den STM-Aufnahmen in Abb. 4.25a sind neben Stufenbündeln, Terrassen und 
flachen Inseln Bereiche sichtbar, die durch blätter- und/oder spiralförmige 
Strukturen charakterisiert sind (Abb. 4.25c-e). Die unvollständigen Lagen 
erscheinen in der STM-Übersichtsaufnahme (Abb. 4.25a) dunkler. Gruben 
unterschiedlicher Gestalt mit einer Tiefe von ca. 3 nm sind zu erkennen (mit 
Pfeilen in Abb. 4.25b markiert).  
 
 


































       [nm] [ ML] 
4.26a 630 1010 1,2  ∙  1014 1,3 1260 1,5  ∙  1017 34,2 132 
4.26b 700 1010 1,2  ∙  1014 1,3 1260 1,5  ∙  1017 34,2 132 
4.26c 730 1010 1,2  ∙  1014 1,3 1260 1,5  ∙  1017 34,2 132 
 
Tabelle 4.12: Depositionsparameter der in Abb. 4.26 gezeigten GaN-Schichten. 
Die bei der Insel-Koaleszenz im Anfangswachstum entstandenen Defekte können 
zur Bildung von Linien- und Schraubenversetzungen führen, die wiederum die 
Gestalt und Anordnung der gewachsenen Oberflächenstrukturen beeinflussen.  
Zusammenfassung:  
Bei einem I/A-Verhältnis von 1,3 und einer Substrattemperatur von 700 °C 
verbessert die längere Deposition im Allgemeinen die Oberflächenqualität von 2D 
aufgewachsenen GaN-Schichten. Der Anteil von metallischem (nicht umgesetztem) 
Gallium auf der GaN-Oberfläche wird mit zunehmender Depositionszeit offenbar 
verringert.  
 
4.4.4 Einfluss der Substrattemperatur  
Die Einflüsse der Substrattemperatur auf die Oberflächentopographie ultradünner 
GaN-Schichten wurden durch Vergleich von unter ansonsten identischen 
Depositionsbedingungen abgeschiedenen Proben untersucht. Die Depositionsdauer 
betrug jeweils 1260 s, und das I/A-Verhältnis wurde bei 1,3 konstant gehalten. Als 
Substrattemperaturen wurden 630 °C, 700 °C und 730 °C gewählt. Die mittlere GaN-
Bedeckung betrug für alle Proben ca. 34 nm. In Tab. 4.12 sind die experimentellen 
Parameter zusammengefasst.  
Die in Abb. 4.26 gezeigten RHEED-Beugungsbilder und STM-Aufnahmen 
demonstrieren den entscheidenden Einfluss der Substrattemperatur auf den 
Wachstumsmodus der GaN-Schichten sowie den eng begrenzten Bereich für das 
gewünschte Lagen- oder 2D-Wachstum bei niedrigen I/A-Verhältnissen 









Abbildung 4.26: STM-Aufnahmen und zugeordnete RHEED-Beugungsbilder von GaN-Schichten, 
hergestellt bei verschiedenen Substrattemperaturen.  
 
Es zeigt sich, dass GaN-Schichten überwiegend im gewünschten 2D-
Wachstumsmodus gebildet werden, wenn die Substrattemperatur während der 
Deposition bei 700 °C liegt. Bei den Substrattemperaturen unterhalb (630 °C) oder 
oberhalb (730 °C) dieser kritischen Temperatur wachsen die GaN-Schichten im 
Inselwachstumsmodus.  
Die bei unterschiedlichen Temperaturen im 3D- oder Inselwachstumsmodus her-
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Sie bedecken jeweils gleichmäßig die Oberfläche (Abb. 4.26g und i). Im Fall 
niedrigerer Wachstumstemperatur (630 °C) liegt der typische Inseldurchmesser bei 
25 nm und die Inselhöhe bei 2 nm. Bei höherer Substrattemperatur (730 °C) sind 
die Inseln kleiner; der Durchmesser und die Höhe betragen nur ca. 15 nm bzw. 
ca. 1 nm. Die reduzierten Inselgrößen sind eindeutig eine Folge der verstärkten 
Gallium-Desorption und GaN-Zersetzung, die bei 730 °C eine entscheidende Rolle 
spielen. Bei 630 °C findet ein Wachstum von einzelnen, bis 15 nm hohen und etwa 
50-60 nm breiten Inseln in der Nähe von bis zu 3 nm tiefen Gruben statt 
(Abb. 4.26a, d). Die bei 730 °C hergestellte GaN-Schicht zeigt eine glatte 
Oberfläche ohne hoch aufgewachsene Strukturen oder Vertiefungen (Abb. 4.26c). 
Die bei 700 °C hergestellten GaN-Schichten zeichnen sich durch eine für Lagen-
wachstum typische, ebene Oberfläche aus (genauere Beschreibung in Kap. 4.4.2). 
Einzelne hohe Strukturen sowie breite Vertiefungen sind nur auf den STM-
Übersichtsaufnahmen mit einer Fläche von 5 x 5 μm2 zu sehen (z.B. Abb. 4.25).  
Aus den STM-Messungen wurden die mittlere Rauheit und die maximale Höhen-
differenz bestimmt. Sie sind für unterschiedliche Rasterbereiche in Abb. 4.26 
angegeben. Für das 1500 x 1500 nm2 große Raster (zweite Reihe in Abb. 4.26) 
zeigen die bei 730 °C hergestellten GaN-Schichten (Abb. 4.26c) die geringste 
mittlere RMS-Rauheit und die kleinste maximale Höhendifferenz. Die bei 700 °C 
im 2D-Wachstumsmodus aufgewachsenen GaN-Schichten weisen Vertiefungen 
und kleine hoch aufgewachsene Inselstrukturen auf, so dass die RMS-Rauheit und 
die maximale Höhendifferenz größere Werte annehmen (0,7 nm bzw. 19 nm) 
(Abb. 4.26b). Bei einer Substrattemperatur von 630 °C erscheint die GaN-
Oberfläche rauer. Die mittlere RMS-Rauheit steigt auf 2,3 nm und die maximale 
Höhendifferenz auf 39 nm (Abb. 4.26a). Für den kleineren Rasterbereich ohne 
Vertiefungen und hohe Inseln (vierte Reihe in Abb. 4.26) zeigt die im 2D-Modus 
aufgewachsene GaN-Schicht im Vergleich zu inselförmigen GaN-Schichten nur 
sehr geringe Werte für die maximale Höhendifferenz (2 nm) und die mittlere 
RMS-Rauheit (0,2 nm).  
Mittels XRR ermittelte Oberflächenrauheiten der GaN-Schichten betragen 1,8 nm 








Die Depositionstemperatur hat einen signifikanten Einfluss auf den Wachstums-
modus sowie auf die Rauheit der GaN-Schichten. Bei einer Depositionstemperatur 
von 700 °C und niedrigen I/A-Verhältnissen (z.B. I/A = 1,3) findet bevorzugt das 
2D- oder Lagenwachstum statt. Hingegen ist ein 3D- oder Inselwachstum bei 
höheren (730 °C) und bei niedrigeren Temperaturen (630 °C) zu beobachten. Die 
Rauheit (mittlere Rauheit Rq sowie die maximale Höhendifferenz zpv) nimmt mit 
steigender Temperatur deutlich ab. 
 
4.4.5 Diskussion: Einfluss von I/A-Verhältnis, Depositionsdauer und 
Substrattemperatur auf die Oberflächentopographie der 2D-GaN-Schichten 
I/A-Verhältnis  
In Kap. 4.1.3 wurde ein entscheidender Einfluss des I/A-Verhältnisses auf die 
Oberflächentopographie und Kristallstruktur der hergestellten GaN-Schichten 
diskutiert. Im Bereich niedriger I/A-Verhältnisse (1,6 - 0,9) ist 2D-Wachstum der 
GaN-Schichten dominierend und entspricht stöchiometrischem bzw. galliumreichem 
Wachstum bei konventioneller MBE [4-6, 112]. Auf der Grundlage theoretischer 
Berechnungen und praktischer Untersuchungen wurde in der Literatur vielfach eine 
erhöhte Adatommobilität im galliumreichen Regime diskutiert und auf die Existenz 
einer metallischen Gallium-Doppelschicht infolge des Galliumüberschusses zurück-
geführt [7, 113-115]. Es wird angenommen, dass Gallium wegen seines niedrigen 
Schmelzpunktes eine "fluidähnliche" oder "flüssigkeitsähnliche" Oberflächenschicht 
bildet. Galliumatome sind auf der metallischen Oberschicht viel mobiler als isolierte 
Galliumatome auf stickstoffgesättigten GaN-Oberflächen [131]. Ergebnisse dichte-
funktionaltheoretischer Berechnungen in Kombination mit STM-Untersuchungen 
von Neugebauer et al. [115] haben gezeigt, dass dünne metallische Schichten aus 
Gallium oder Indium auf einer Halbleiteroberfläche (z.B. GaN) neue Diffusions-
kanäle für Atome öffnen, so dass Adatome bevorzugt durch diese metallischen 
Schichten diffundieren, anstatt sich auf der GaN-Oberfläche zu bewegen. 
So ist es zu verstehen, dass ein Galliumüberschuss (also galliumreiche Wachstums-
bedingungen), wo die Existenz einer metallischen Gallium-Doppelschicht realisierbar 
ist, eine der wichtigsten Voraussetzungen für zweidimensionales GaN-Wachstum 
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Für die hier hergestellten 2D-Schichten wurden drei Wachstumsbedingungen 
bezüglich des I/A-Verhältnisses unterschieden; hoher Stickstoffionenüberschuss 
(I/A = 1,6) mit folgendem Stufenwachstum, leichter Stickstoffionenüberschuss 
(I/A = 1,2) mit unvollständigem Lagenwachstum und Unterangebot an Stickstoffionen 
(I/A = 0,9) mit folgender Bildung von ausgedehnten Lagen (Durchdringungs-
strukturen).  
Die Eindringtiefe der hyperthermischen Stickstoffionen bei der IBA-MBE (mit 
Energien von 5 bis 25 eV) ist größer als die des atomaren Stickstoffs in 
konventioneller MBE (Energien bis zu 1 eV). Somit ist zu erwarten, dass nieder-
energetische Stickstoffionen in die Gallium-Doppelschicht eindringen. Andererseits 
gilt, je niedriger das I/A-Verhältnis (also je niedriger der Stickstoffionenfluss und je 
höher der Galliumfluss), desto weniger wirksam ist die hyperthermische Ionen-
bestrahlung. Bevorzugtes Lagenwachstum von GaN-Schichten geringster Rauheit 
bei hohem Stickstoffionenüberschuss (I/A = 1,6) ist offenbar die Folge der 
"positiven" Wirkungen der niederenergetischen Stickstoffionen.  
 
Oberflächentopographie  
Die Oberflächentopographie ultradünner 2D-Schichten zeichnet sich durch atomar 
glatte, breite Terrassen und 2D-Inseln sowie dichte Folgen von Stufen (Stufenbündel) 
aus. Die darauf folgende Bildung von hoch aufgewachsenen säulenförmigen 
Strukturen, hauptsächlich in der Nähe von Gruben, zeigt eine bestimmte Abhängigkeit 
vom I/A-Verhältnis und von der Substrattemperatur. Die zugrunde liegenden 
Vorgänge werden in diesem Abschnitt diskutiert. 
Eine Entstehung hoch aufgewachsener Strukturen war bei hohen I/A-Verhältnissen 
(bei niedrigen Gallium-Depositionsraten) im untersuchten Bereich von Substrat-
temperaturen (300 - 700 °C) nicht nachweisbar (Abb. 4.9). Bei niedrigen I/A-
Verhältnissen (bei hohen Gallium-Depositionsraten) tritt ein Wachstum säulen-
förmiger Strukturen stets auf, nicht jedoch bei 730°C (aufgrund verstärkter Gallium-
Desorption) (Abb. 4.26). Da die hoch aufgewachsenen Inseln nur bei hohen Gallium-
Depositionsraten aufgetreten sind, steht ihre Ausbildung offensichtlich in Bezug zu 
sog. Gallium-Tröpfchen-Bedingungen.  
Wie in Kap. 4.1.3 beschrieben, ist für die galliumreichen Bedingungen in der 
konventionellen MBE eine Grenze zwischen galliumstabilem Regime und Gallium-







Bildung von Gallium-Tröpfchen höherer Dichte mit einem Durchmesser von einigen 
hundert Nanometern. Obwohl beim IBA-MBE-Wachstum keine größeren Gallium-
Tröpfchen mittels STM- und REM-Aufnahmen registriert wurden, sind die fest-
gestellten Spuren von Gallium-Tröpfchen (Abb. 4.20c) und das beobachtete 
Wachstum von säulenförmigen Strukturen ein indirekter Hinweis auf das Vorhanden-
sein eines Galliumüberschusses auf der GaN-Oberfläche während der Abscheidung 
bei niedrigen I/A-Verhältnissen (bei hohen Gallium-Depositionsraten). 
Die Galliumüberschüsse können auf der Oberfläche akkumuliert werden und sich mit 
zunehmender Schichtdicke in Gallium-Tröpfchen ansammeln. Die Gallium-Tröpfchen 
wirken als Senke für Galliumadatome, deren Entfernung zu den Gallium-Tröpfchen 
unterhalb der Diffusionslänge liegt. Folglich verarmt die Umgebung solcher Tropfen 
oder Inseln an Gallium-Material. Dagegen wachsen die Inseln über die umgebende 
GaN-Schicht hinaus [105]. Die mittlere Diffusionslänge der Galliumadatome lässt sich 
dabei zu ca. 100 nm abschätzen. Dieser Wert ist um zwei Größenordnungen höher als 
der für die gleiche Temperatur von 700 °C berechnete Wert von ca. 2 nm (Kap. 2.3.3).  
Bemerkenswert ist, dass in einer Reihe von STM-Aufnahmen (z.B. Abb. 4.1d-e, 4.20 
und 4.21a) Inseln zu sehen sind, die scheinbar ihre ursprüngliche Position verlassen 
haben. Diese Verschiebung der hoch gewachsenen Inseln kann in Zusammenhang mit 
dem Spannungsaufbau während des Schichtwachstums oder der Schichtabkühlung 
stehen (Kap. 4.5).  
Die gleichmäßige Verteilung der hohen Strukturen auf der GaN-Oberfläche zeigt eine 
gewisse vom Substrat beeinflusste Ordnung. Die beiden Typen von Inseln mit 
flachem Gipfel bzw. mit spiralförmiger Struktur wurden auch von anderen Autoren 
beschrieben. Gangopadhyay et al. [132-133] haben gezeigt, dass auf einer GaN-
Oberfläche deponierte InGaN-Inseln bevorzugt auf Substratdefekten aufwachsen. Die 
bei der Insel-Koaleszenz entstandenen Defekte, die mit kleinen engen Löchern (engl. 
pinhole) vergleichbar sind, dienen im Weiteren als Zentren von Schrauben-
versetzungen [134]. Die sechseckige Form der Inseln ist auf die sechszählige Kristall-
symmetrie zurückzuführen, und die atomar flache (0001)-Ebene der Inseln erwächst 
aus der angestrebten Minimierung der freien Oberflächenenergie [132-133]. 
 
Depositionszeit 
Im Allgemeinen wurde in den Untersuchungen zum Einfluss der Depositionszeit ein 
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dauer beobachtet. Bei niedrigen I/A-Verhältnissen (hohen Gallium-Depositionsraten) 
wird der Anteil von metallischem Gallium (nicht umgesetztem Gallium) auf der GaN-
Oberfläche mit zunehmender Depositionszeit offenbar verringert. Die atomar glatten 
Flächen ohne Gruben und ohne hohe Inseln werden dabei breiter. Eine mögliche höhere 




Die Oberflächentopographie der GaN-Schichten wird hauptsächlich durch die 
thermisch induzierte Adatombeweglichkeit beeinflusst (vgl. Kap. 2.3.2). Für das 3D-
Wachstum bei hohen I/A-Verhältnissen wurde eine direkte Abhängigkeit der 
lateralen Dimension inselförmiger Strukturen von der Substrattemperatur festgestellt 
(Kap. 4.2). Bei einem niedrigen I/A-Verhältnis (I/A = 1,3) hat die Depositions-
temperatur einen signifikanten Einfluss auf den Wachstumsmodus sowie auf die 
Rauheit der GaN-Schichten. Der Temperaturbereich des Lagenwachstums ist sehr 
eng. Er ist einerseits begrenzt durch die sinkende thermische Adatommobilität mit 
abnehmender Substrattemperatur und andererseits durch die verstärkte Gallium-
Desorption sowie GaN-Zersetzung bei höherer Substrattemperatur. Nieder-
energetische Ionenbestrahlung führt zu analogen Prozessen wie das Erhöhen der 
Wachstumstemperatur, so dass das IBA-MBE-Lagenwachstum bereits bei 0,35Tm 
(Tm – Schmelztemperatur von GaN in K) möglich ist. Bei konventioneller MBE 
wachsen GaN-Schichten bei ähnlichen Abscheidungstemperaturen in der Regel drei-








4.5 Zweidimensionales Schichtwachstum: Kristallographie  und 
Morphologie 
4.5.1 Einfluss des I/A-Verhältnisses  
Der Einfluss des I/A-Verhältnisses im Bereich von 1,6 bis 0,9 bei einer konstanten 
Substrattemperatur von 700 °C auf die kristalline Struktur der 2D-GaN-Schichten ist in 
Kap. 4.1.2 beschrieben. Zusammenfassend ist festzustellen, dass die Halbwertsbreiten von 
w-GaN(0002)-Rockingkurven, die als ein Maß für die kristalline Qualität der Schichten 
genutzt werden, einen nahezu konstanten Wert (ca. 4 min) für alle im Lagenwachstums-
modus gebildeten GaN-Schichten haben (Abb. 4.6 und Tab. 4.13). Der GaN-Bedeckungs-
grad CXPS sinkt mit abnehmendem I/A-Verhältnis (d.h. mit steigender Gallium-
Depositionsrate) aufgrund der Ausbildung von Gruben und Durchdringungsstrukturen 
(Abb. 4.6). Der Anteil des kubischen Polytyps in den w-GaN-Schichten sinkt ebenfalls 
mit steigender Gallium-Depositionsrate (Abb. 4.4 und Tab. 4.3). Mittels XRR ermittelte 
GaN-Dichten betragen ca. 6,0 g cm-3 für alle zweidimensional aufgewachsenen 
(ca. 11 nm dicken) GaN-Schichten (Details in Tab. 4.2) und liegen nahe am Literatur-
wert (6,15 g cm-3 [135]). Der oszillatorische Verlauf der Kurven im θ/2θ-Beugungs-
diagramm bestätigt ein lateral sehr homogenes Lagenwachstum von GaN-Schichten mit 
geringer Rauheit. Die mittels XRR bestimmte RMS-Rauheit ist minimal bei I/A = 1,6 
(Stufenwachstum bei hohem Stickstoffionenüberschuss) und beträgt 0,6 nm. Die bei 
leichtem Stickstoffionenüberschuss (I/A = 1,2) und bei Unterangebot an 
Stickstoffionen (I/A = 0,9) hergestellten GaN-Schichten besitzen einen RMS-Rauheits-
wert (gemäß XRR-Messungen) von 1,2 nm.  
Aufgrund der geringen Schichtdicke und einer damit verbundenen geringen 
Korrelationslänge ist eine entsprechende Reflexverbreiterung im θ/2θ-Beugungs-
diagramm zu verzeichnen (z.B. Abb. 4.5a), die eine genaue Bestimmung der Reflex-
lage der w-GaN(0002)- bzw. z-GaN(111)-Ebenen nicht zulässt. 
Zusammenfassung:  
Niedrige I/A-Verhältnisse (1,6 - 0,9) ermöglichen ein Lagenwachstum von GaN-
Schichten hoher kristalliner Qualität. In Übereinstimmung mit den STM-Ergebnissen 
wurde nachgewiesen, dass bei hohem Stickstoffionenüberschuss (I/A = 1,6) die 
Oberflächenrauheit am geringsten und der GaN-Bedeckungsgrad am höchsten ist. 
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4.5.2 Einfluss der Depositionsdauer  
Der Einfluss einer längeren Depositionszeit auf die Kristallstruktur bei niedrigen 
I/A-Verhältnissen wurde durch Vergleich von GaN-Schichten untersucht, die über 
verschiedene Zeiträume unter identischen Depositionsbedingungen abgeschieden 
wurden, und zwar bei einer konstanten Substrattemperatur von 700 °C und einem 
I/A-Verhältnis von 1,3 (siehe Tab. 4.11). Es wurden Schichten mit einer Dicke von 
13 nm bzw. 34 nm erhalten. Die entsprechenden STM-Aufnahmen sind in Abb. 4.23 
und 4.24 dargestellt.  
Der oszillatorische Verlauf der Kurven bestätigt ein Lagenwachstum von GaN-
Schichten mit geringer Rauheit. Mittels XRR ermittelte Oberflächenrauheiten 
betragen ca. 0,5 nm für eine 13 nm dicke Schicht und ca. 0,6 nm für eine 34 nm 
dicke Schicht. Die ebenfalls mit XRR-Messungen ermittelte Dichte liegt für die 
13 nm dicke Schicht mit 6,15 g cm-3 nahe am Literaturwert, wohingegen die 34 nm 
dicke Schicht mit einer Dichte von 5,4 g cm-3 poröser erscheint.  
Die STM-Aufnahmen zeigen nur geringe Unterschiede in der Oberflächentopographie 
der beiden GaN-Schichten (vgl. Abb. 4.23 und Abb. 4.24), wobei die Oberflächen-
rauheit (mittels STM bestimmte mittlere RMS-Rauheit Rq und maximale Höhen-
differenz zpv, siehe Kap. 4.4.3) mit der Depositionszeit leicht zunimmt. 
Im Vergleich mit der dünneren GaN-Schicht (13 nm) ist der überlagerte 
w-GaN(0002)- und z-GaN(111)-Reflex der 34 nm dicken Schicht folgerichtig 




Abbildung 4.27: θ/2θ-Röntgenbeugungsdiagramme der w-GaN(0002)- bzw. z-GaN(111)-Reflexe 
(a) und Rockingkurven der Reflexe (b) für zwei GaN-Schichten verschiedener Dicke (I/A = 1,3; 







Eine Verschiebung des Reflexes zu kleineren Winkeln (34 nm dicke Schicht) 
im Vergleich zum Literaturwert für w-GaN(0002) entspricht einer positiven 
Gitterdehnung in Richtung der c-Achse für die hexagonale GaN-Modifikation. 
Ebenso ist die Verschiebung des überlagerten Reflexes bezüglich des Literatur-
werts für z-GaN(111) zu größeren Winkeln zu interpretieren (Abb. 4.27a). Dies 
entspricht einer Verkleinerung des Netzebenenabstandes der kubischen GaN-
Modifikation (Details siehe in Tab. 4.13).  
Eine Verschiebung der w-GaN(0002)-Reflexlage (13 nm dicke Schicht) zu größeren 
Winkeln entspricht einer Verkleinerung des Netzebenenabstandes der hexagonalen 
GaN-Modifikation, d.h. einer negativen Gitterdehnung in Richtung der c-Achse, und 
weist auf relativ kleine resultierende Zugspannungen in der Schichtebene hin 











































































700 1,6 10,6 41 - - - - 3,3 

















700 1,0 11,1 43 - - - - 3,6 

















700 1,3 34,2 132 34,54 -0,17 % 0,28 % -766 (w) +1291  (z) 3,7 
630 1,3 34,2 132 34,60 0,16 % - +706 (w) 4,4 


















730 1,3 34,2 132 34,70 0,73 % - +3318 (w) 3,4 
 
Tabelle 4.13: Reflexlage im θ/2θ-Beugungsdiagramm, relative Gitterdehnung nach Gl. 3.16, 
resultierende mechanische Spannung σ in der Schichtebene (Gl. 3.17) und XRD-Halbwertsbreiten 
(FWHM) der w-GaN(0002)- bzw. z-GaN(1111)-Rockingkurven in Abhängigkeit von den 
Depositionsparametern. (+) steht für Zugspannung und (-) für Druckspannung. (w) bezeichnet die 
Wurtzitstruktur und (z) steht für die Zinkblendestruktur. Ex situ XRD-Messungen wurden 
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Für die kubische Modifika-
tion ist die Zugspannung 
wesentlich höher (mehr als 
1 GPa). 
In Übereinstimmung damit 
wurde in den XRD-φ-
Messungen das Vor-
handensein der beiden 
GaN-Polytypen (w-GaN 
und z-GaN) für beide 
Proben nachgewiesen 
(Abb. 3.16 und Abb. 4.28). 
Die Halbwertsbreiten der w-GaN (0002)- bzw. z-GaN(111)-Rockingkurven beider 
GaN-Schichten betragen ca. 4 min (Abb. 4.27b).  
Zusammenfassung:  
Eine längere Depositionszeit (hier anhand zweier GaN-Schichten mit einer Dicke von 
ca. 13 nm bzw. ca. 34 nm demonstriert) hat in diesem Schichtdickenbereich keinen 
wesentlichen Einfluss auf die kristalline Qualität der GaN-Schichten. Die 
Halbwertsbreiten der repräsentativen Rockingkurven beider GaN-Schichten betragen 
ca. 4 min. Die nach längerer Depositionszeit erzeugte Schicht hat allerdings eine 
geringere Dichte, ist also offenbar poröser. Die Präsenz beider GaN-Polytypen (w-
GaN und z-GaN) wurde in beiden Fällen nachgewiesen. Die nach kürzerer 
Depositionszeit erzeugte Schicht zeigt bei Raumtemperatur eine Zugspannung in der 
Schichtebene für beide GaN-Modifikationen; für die dickere Schicht (längere 
Depositionszeit) wurde eine resultierende Druckspannung für w-GaN und eine 
Zugspannung für z-GaN beobachtet.  
 
4.5.3 Einfluss der Substrattemperatur  
Die Einflüsse der Substrattemperatur auf die Kristallstruktur der GaN-Schichten bei 
niedrigem I/A-Verhältnis wurden durch Vergleich von unter ansonsten identischen 
Depositionsbedingungen abgeschiedenen Proben untersucht. Die Depositionsdauer 
betrug 1260 s und das I/A-Verhältnis 1,3 (bei einer konstanten Gallium-Depositions-
 
 
Abbildung 4.28: XRD-φ-Messungen für die hexagonale }1110{ -
Reflexfamilie (a) und für die kubische }200{ -Reflexfamilie (b) 









Abbildung 4.29: θ/2θ-Röntgenbeugungsdiagramme der w-GaN(0002)- bzw. z-GaN(111)-
Reflexe von GaN-Schichten (Dicke ca. 34 nm), hergestellt bei unterschiedlichen Substrat-
temperaturen und bei I/A=1,3 (Details siehe in Tab. 4.12-4.13). 
rate von 1,2 ∙ 1014 At. cm-2 s-1). Drei verschiedene Substrattemperaturen wurden 
gewählt: 630 °C, 700 °C und 730 °C. Die mittlere GaN-Schichtdicke betrug für alle 
Proben ca. 34 nm (siehe auch Kap. 4.4.4). 
In Abb. 4.29 sind θ/2θ-Röntgenbeugungsdiagramme der w-GaN(0002)- bzw. z-GaN(111)-
Reflexe für die in Abb. 4.26 gezeigten GaN-Schichten dargestellt. In Überein-
stimmung mit den Ergebnissen der STM-Messungen (Abb. 4.26 b, e, h) weist der sehr 
ausgeprägte oszillatorische Intensitätsverlauf der Kurve für eine Wachstums-
temperatur von 700 °C (Abb. 4.29b) auf eine 2D-gewachsene GaN-Schicht mit 
geringer Rauheit hin. Dagegen entstehen bei Wachstumstemperaturen von 630 °C und 
730 °C offenbar 3D-GaN-Schichten. Die w-GaN(0002)-Reflexe der 3D aufge-
wachsenen GaN-Schichten (Abb. 4.29a, c) sind schmaler und bestätigen dadurch das 








Abbildung 4.30: w-GaN (0002)-Rockingkurven für bei ver-
schiedenen Substrattemperaturen hergestellte GaN-Schichten.  
Die größere Halbwertsbreite des Reflexes der 2D-GaN-Schicht (Abb. 4.29b, d) ist 
das Ergebnis einer Überlagerung von w-GaN(0002)- und z-GaN(111)-Reflexen 
der hexagonalen und kubischen GaN-Polytypen, deren Vorhandensein mittels 
XRD-φ-Messungen nur für die 2D-Schicht (700 °C) nachgewiesen wurde 
(Abb. 4.28). Die 3D aufgewachsenen GaN-Schichten besitzen nur hexagonale 
Wurtzitstruktur, wie auch aus den resultierenden RHEED-Beugungsbildern 
hervorgeht (Abb. 4.26).  
Die für die 3D-GaN-Schichten (630 °C und 730 °C) ermittelte Verschiebung der 
w-GaN(0002)-Reflexlage zu größeren Winkeln im θ/2θ-Beugungsdiagramm 
entspricht einer Verkleinerung des Netzebenenabstandes der 3D aufgewachsenen 
Schichten in hexagonaler Modifikation, d.h. einer negativen Gitterdehnung in 
Richtung der c-Achse. 
Die resultierende Zugspannung in der Schichtebene beträgt ca. 700 MPa für 
630 °C Wachstumstemperatur und mehr als 1 GPa für 730 °C Wachstums-
temperatur. Die 2D aufgewachsene GaN-Schicht scheint nahezu unverspannt; die 
resultierende Druckspannung in der Schichtebene erreicht einen Wert von 
maximal 800 MPa für w-GaN. Die resultierende Zugspannung für die kubische 
GaN-Modifikation beträgt ca. 1 GPa. 
Die Halbwertsbreiten von w-GaN(0002)-Rockingkurven (Abb. 4.30) der Schichten 
bestätigen, dass eine zunehmende Substrattemperatur zu einer geringeren 
Mosaizität der GaN-Schichten führt. Während die Halbwertsbreiten des schmalen 
Teils der Rockingkurven 
fast konstant bei 3-4 min 
bleiben (Tab. 4.13), wurde 
für einen etwa 1,2° 
breiten Hintergrund-Peak, 
der auf einen Anteil von 
fehlorientierten Kristalliten 
hinweist, eine deutliche 
Intensitätsabnahme festge-







Die Verbreiterung der w-GaN(0002)-
Rockingkurve ist auf die Existenz 
von schraubenförmigen oder ge-
mischten Schrauben- und Stufen-
versetzungen in der GaN-Schicht 
zurückzuführen [5-6]. Diese Ver-
breitung nimmt mit steigender 
Substrattemperatur deutlich ab.  
Mittels XRR ermittelte Oberflächen-
rauheiten der GaN-Schichten betragen 
1,8 nm (630 °C), 0,6 nm (700 °C) 
und 2,4 nm (730 °C) (vgl. Kap. 4.4.4). Die Schichtdichte wurde in allen drei Fällen 
zu 5,3 g cm-3 ermittelt und ist damit deutlich geringer als der Literaturwert für w-
GaN bzw. z-GaN (6,15 g cm-3). Dies deutet auf eine porösere Struktur hin 
(vgl. Kap. 4.5.2). 
Zusammenfassung:  
Die Wachstumstemperatur hat einen großen Einfluss auf die Oberflächenrauheit, die 
Ausbildung von bestimmten GaN-Polytypen sowie die kristalline Qualität der GaN-
Schichten. Die höchste kristalline Qualität besitzen bei 700 °C hergestellte GaN-
Schichten, was wiederum mit den STM-Ergebnissen übereinstimmt, die ein Stufen-
wachstum bei dieser Substrattemperatur belegen. Das Vorhandensein beider GaN-
Polytypen (w-GaN und z-GaN) wurde nur für bei 700 °C hergestellte GaN-
Schichten nachgewiesen. Die bei 630 °C und 730 °C aufgewachsenen 3D-GaN-
Schichten besitzen eine rein hexagonale Struktur. Sie zeigen nach dem Abkühlen 
auf Raumtemperatur eine resultierende Zugspannung in der Schichtebene. Im Fall 
der bei 700 °C 2D-aufgewachsenen GaN-Schichten wurde eine resultierende Druck-
spannung für w-GaN und eine resultierende Zugspannung für z-GaN beobachtet.  
 
4.5.4 Morphologie und Gitterfehlanpassung 
In Abb. 4.32 ist eine TEM-Querschnittsaufnahme einer ca. 9 nm dicken GaN-
Schicht gezeigt, die bei einer Substrattemperatur von 700 °C und einem I/A-
Verhältnis von 1,6 hergestellt wurde. Diese Aufnahme bestätigt das mittels RHEED 
und STM (Abb. 4.3c) festgestellte 2D-Wachstum der GaN-Schicht.  
 
 
Abbildung 4.31: Halbwertsbreiten der w-GaN(0002)-
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Die epitaktisch zur 6H-SiC-Substratoberfläche aufgewachsene, atomar glatte GaN-
Schicht enthält bis zu 2 μm breite defektfreie Bereiche, kann somit als einkristallin 
bezeichnet werden.  
 
Polytyp-Transformation  
In Abb. 4.33 ist eine TEM-Querschnittsaufnahme der GaN-Schicht gezeigt, welche 
bei 700 °C und I/A = 1,6 hergestellt wurde. Jeder Punkt im Bild repräsentiert eine 
senkrecht zur Bildebene stehende Reihe übereinander liegender Atome.  
Die GaN-Schicht wächst im Grunde ohne Störungen des Kristallgitters über Substratun-
ebenheiten hinweg und hat eine atomar glatte Oberfläche.  
In den TEM-Querschnittsaufnahmen in Abb. 4.34 ist das sukzessive Wachstum von 
zwei GaN-Modifikationen (w-GaN und z-GaN) deutlich unterscheidbar. Die anfänglich 
epitaktisch zum 6H-SiC(0001)-Substrat aufgewachsene GaN-Teilschicht mit Wurtzit-
struktur wächst im Weiteren durch eine Änderung der Stapelfolge in der Form von 
kubischem GaN.  
 
 
Abbildung 4.32: TEM-Querschnittsaufnahme einer 2D gewachsenen GaN-Schicht (Zonenachse: a-
Achse von GaN). Die Substrattemperatur betrug bei der Herstellung 700 °C, das I/A-Verhältnis lag bei 1,6. 
 
 
Abbildung 4.33: TEM-Querschnittsaufnahme einer auf einem 6H-SiC(0001)-Substrat 








Die Schichtdicke der hexa-
gonal aufgewachsenen GaN-
Teilschicht (3,6 nm) ent-
spricht annähernd der 
Koaleszenz-Schichtdicke von 
etwa 3,3 nm, die mittels 
RHEED-Messungen bestimmt 
wurde (siehe Kap. 4.5.5). Aus 
den RHEED-Messungen und 
TEM-Aufnahmen geht hervor, 
dass die Ausbildung der 
kubischen GaN-Phase direkt 
nach der Koaleszenz der Inseln 
begann und in diesem Fall bis zum Ende der Deposition fortgesetzt wurde.  
Die Abb. 4.34 enthält eine schematische Darstellung beider GaN-Modifikationen 
und mittels FFT berechnete Ausschnittsbilder für die beiden Teilschichten. 
 
Gitterfehlanpassung 
In Abb. 4.35 ist die Gitterfehlanpassung, die aus RHEED-Beugungsbildern während 
des epitaktischen GaN-Lagenwachstums auf einem 6H-SiC-Substrat bestimmt 
wurde, als Funktion der Depositionsdauer gezeigt. Die entsprechenden STM-
Aufnahmen sind in Abb. 4.24 dargestellt. Die anfänglich sichtbaren Reflexe des 
Substrats im Beugungsbild sind ab 60 s (2 nm bzw. 6 ML Dicke) nicht mehr 
erkennbar. Der Messwert des a-Gitterparameters, der während des Wachstums 
durch die Bestimmung der Position von Reflexen in den Beugungsbildern ermittelt 
wurde (Kap. 3.3.1), steigt mit zunehmender Schichtdicke an. Nach 120 s (3 nm 
bzw. 13 ML) bleibt der gemessene a-Gitterparameter (0,3204 ± 0,0004 nm) weit-
gehend konstant. Während Druckspannung im Fall des 3D-Wachstums der GaN-
Schichten dominiert, bleiben 2D-GaN-Schichten bei der Wachstumstemperatur 
von 700 °C nahezu unverspannt. (Die Interpretation der RHEED-Beugungsbilder 
ist in Kap. 4.5.5 genauer erläutert). 
In der TEM-Querschnittsaufnahme (Abb. 4.36) ist die Gitteranpassung von Schicht 
und Substrat erkennbar. Die horizontalen Atomreihen sind durch Strichlinien gekenn-
zeichnet. Die weißen Hilfslinien in der oberen Hälfte des Bildes markieren eine GaN-
 
Abbildung 4.34: Ausgewählte TEM-Querschnittsaufnahmen 
von z-GaN-Teilschicht und w-GaN-Teilschicht. Rechts: Aus-
schnittsbilder, die mittels FFT-Filterung berechnet wurden. Die 
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Reihe, die schwarzen Hilfslinien in der unteren Bildhälfte eine Reihe von 6H-SiC. Es 
ist zu erkennen, dass 30 Atome des GaN über 31 Atomen des 6H-SiC liegen. Im 
markierten Ausschnitt ist die Stelle gezeigt, an der die fast perfekte Periodizität gestört 
ist. Die durch Gitterfehlanpassung induzierte Verzerrung des Gitters wird innerhalb 
von 1-2 ML abgebaut.  
Die GaN-Schicht im Frühstadium des Wachstums besitzt eine nahezu perfekte 
 
 
Abbildung 4.35: Gemessener Gitterparameter während des epitaktischen GaN-Wachstums auf 
einem 6H-SiC-Substrat. Literaturwerte des a-Gitterparameters für w-GaN und des a*-Maschen-
parameters für z-GaN sind in Tab. 2.1 angegeben.  
 
 
Abbildung 4.36: Hochauflösende TEM-Querschnittsaufnahme (Zonenachse: a-Achse von 
GaN) einer auf 6H-SiC deponierten GaN-Schicht (obere, dunkle Hälfte) mit eingezeichneten 
Hilfslinien zur Visualisierung der Gitteranpassung. Im Kästchen ist die Stelle gezeigt, wo die 








Periodizität und wächst bis zu einer gewissen Dicke (die von den elastischen 
Konstanten der Schicht und der Gitterfehlanpassung abhängig ist) pseudomorph, 
wobei mit wachsender Schichtdicke die elastische Energie zunimmt. Im Weiteren 
wird die GaN-Schicht bei einer kritischen Dicke von ca. 0,5 nm oder 2 ML durch 
die Ausbildung von Versetzungen (sog. Misfitversetzungen) entspannt.  
 
Zusammenfassung:  
Der mittels RHEED ermittelte a-Gitterparameter (0,3204±0,0004 nm) erreicht seinen 
Wert bei T = 700 °C und I/A = 1,3 nach einer Depositionszeit von 120 s bei einer 
Schichtdicke von ca. 3 nm (13 ML) und liegt nahe am Literaturwert für die 
hexagonale (0,3201 nm) und die kubische GaN-Modifikation (0,3199 nm) bei 
T = 700 °C.  
Die GaN-Schicht wächst bis zu einer kritischen Dicke (ca. 2 ML) pseudomorph und 
wird im weiteren Wachstum durch die Ausbildung von Misfitversetzungen entspannt.  
 
4.5.5 Koaleszenz von Inseln im Anfangswachstum 
Mittels RHEED wurde festgestellt, dass zweidimensionales GaN-Wachstum bei 
niedrigen I/A-Verhältnissen (I/A ≤ 1,6), d.h. bei hohen Galliumflüssen 
(Φ ≥ 1,1 ∙ 1014 Gallium-At. cm-2 s-1) mehrere Stadien durchläuft. Abb. 4.37 zeigt 
eine typische zeitliche Entwicklung der RHEED-Beugungsbilder während der GaN-
Abscheidung auf das 6H-SiC-Substrat, die bei verschiedenen I/A-Verhältnissen, einer 
konstanten Substrattemperatur von 700 °C sowie einer konstanten Depositionszeit von 
300 s (Tab. 4.14) durchgeführt wurde.  
In Abb. 4.37 ist die Änderung der RHEED-Beugungsbilder während des 
epitaktischen GaN-Wachstums auf einem 6H-SiC-Substrat als Funktion der 
Depositionsdauer gezeigt. Die anfänglich sichtbaren Reflexe des Substrats im 
Beugungsbild sind ab 60 s nicht mehr erkennbar. Die punktförmigen Reflexe 
bestätigen das epitaktische GaN-Wachstum. Die resultierenden Beugungsbilder 
nach 60-120 s belegen das 3D-Wachstum von hexagonalem GaN. Das Auftreten der 
kubischen Phase als Minoritätsphase ist dabei aber nicht gänzlich auszuschließen.  
Das 3D-GaN-Wachstum dauerte etwa 120 s und verlief ähnlich dem Wachstum 
von GaN-Schichten bei hohem I/A-Verhältnis (vgl. Kap. 4.3.2, Abb. 4.18). Im 
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förmigen Reflexen nach ca. 170-200 s durch ein streifenartiges Beugungsmuster 
vollständig ersetzt, das auf ein weiteres laterales Wachstum der GaN-Schicht 
durch Koaleszenz der Inseln schließen lässt. 
Die weitere Entwicklung der RHEED-Beugungsbilder hängt vom I/A-Verhältnis 
ab. Bei I/A = 1,6 (hoher Stickstoffionenüberschuss) wurde nach 180 s bis zum 
Ende der Abscheidung nur ein streifenförmiges Beugungsmuster beobachtet, wie 
es für Lagenwachstum typisch ist (Abb. 4.37a). Bei I/A ≤ 1,2 (leichter 
Stickstoffionenüberschuss) und bei I/A = 0,9 (Unterangebot an Stickstoffionen) 
zeigt das streifenförmige Beugungsmuster nach ca. 250 s punktförmige Doppel-
reflexe (Abb. 4.37b-c), die nach dem theoretischen Reflexelektronbeugungs-
diagramm (Abb. 3.10c-d) 3D gewachsenem z-GaN entsprechen (vgl. Kap. 3.3.1).  
Die mittlere Koaleszenz-Schichtdicke θK ergibt sich über die Gleichung 
θK = (2 · Φ · tK) / nGaN,   (4.1) 
wobei der Beginn der Insel-Koaleszenz aus Beugungsbildern ermittelt wurde. Die 
zugehörige Zeit tK ist bei den untersuchten I/A-Verhältnissen (1,6 - 0,9) stets etwa 
gleich (tK ≈ 180 s).  
 
 
Abbildung 4.37: RHEED-Beugungsbilder und deren zeitliche Entwicklung während der GaN-
Abscheidung auf einem 6H-SiC(0001)-Substrat. Die resultierenden Beugungsbilder korrespondieren 






























       [nm] [ ML] 
4.37a 700 1000 1,1  ∙  1014 1,6 300 3,2  ∙  1016 7,2 28 
4.37b 700 1015 1,3  ∙  1014 1,2 300 3,9  ∙  1016 8,9 35 
4.37c 700 1040 1,9  ∙  1014 0,9 300 5,6  ∙  1016 12,7 49 
 







In Abb. 4.38 ist die mittlere Koaleszenz-Schichtdicke der GaN-Schichten in 
Abhängigkeit vom I/A-Verhältnis (von der Gallium-Depositionsrate) dargestellt. 
Während bei hohen I/A-Verhältnissen (3,2 - 1,7) nur 3D-Wachstum des GaN 
beobachtet wurde, findet bei niedrigen I/A-Verhältnissen nach der Insel-Koaleszenz 
2D-Wachstum statt. Die mittlere Koaleszenz-Schichtdicke beträgt ca. 4 nm (16 ML) 
bei I/A = 1,6 und steigt mit zunehmender Gallium-Depositionsrate (abnehmendem 
I/A-Verhältnis) an. Bei I/A = 0,9 beträgt sie ca. 8 nm (32 ML) (Abb. 4.38).  
Zusammenfassung:  
GaN-Wachstum durchläuft bei niedrigen I/A-Verhältnissen (I/A ≤ 1,6), d.h. bei hohen 
Galliumflüssen (Φ ≥ 1,1 ∙ 1014 Gallium-At. cm-2 s-1), mehrere Stadien: Anfängliches 3D-
Wachstum entwickelt sich in 2D-Wachstum durch Insel-Koaleszenz mit einer 
Koaleszenz-Schichtdicke von 4 nm bei I/A = 1,6 bis 8 nm bei I/A = 0,9. Bei I/A ≤ 1,2  




Abbildung 4.38: Mittlere Koaleszenz-Schichtdicke der GaN-Schichten in Abhängigkeit vom 
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4.5.6 Diskussion: Einfluss von I/A-Verhältnis, Depositionsdauer und 
Substrattemperatur auf Struktur und Morphologie der 2D-GaN-
Schichten 
 
Die Einflüsse der wichtigsten Depositionsparameter auf Struktur und Morphologie der 
2D aufgewachsenen, ultradünnen GaN-Schichten wurden durch Vergleich von unter 
identischen Depositionsbedingungen abgeschiedenen GaN-Schichten untersucht. 
XRD-θ/2θ- und Rockingkurven-Messungen zeigen, dass die Variation des I/A-Ver-
hältnisses von 1,6 bis 0,9 keinen großen Einfluss auf die Struktur der GaN-Schichten 
hat. Die GaN-Schichten haben eine hohe kristalline Qualität und weisen nur 
geringfügige Unterschiede in der Oberflächentopographie auf (Kap. 4.4.1).  
Die möglichen Auswirkungen der niederenergetischen Ionenbestrahlung sowie der 
erhöhten Gallium-Oberflächenmobilität aufgrund des Gallium-Überschusses betreffen 
in erster Linie die Oberflächentopographie und die Ausbildung des z-GaN.  
Die geringste Oberflächenrauheit, der maximale GaN-Bedeckungsgrad sowie der 
maximale Anteil der kubischen GaN-Phase wurden bei GaN-Schichten erhalten, die 
bei hohem Stickstoffionenüberschuss (I/A = 1,6) hergestellt wurden.  
Aus den XRD-Rockingkurven geht hervor, dass die kristalline Qualität der GaN-
Schichten mit zunehmender Dicke nahezu konstant bleibt (FWHM = 4 min), auch 
wenn die Schichtdicke mehr als verdoppelt wird (von 13 nm auf 34 nm).  
Mittels XRD-Rockingkurven wurde weiter gezeigt, dass ein signifikanter Einfluss der 
Depositionstemperatur auf die Schichtqualität besteht. Dies kann durch die thermisch 
induzierte Adatombeweglichkeit begründet werden. Die Halbwertsbreite der w-
GaN(0002)-Rockingkurve nimmt leicht von 4,4 min (630 °C) auf 3,1 min (700 °C) 
ab, und der etwa 1,2° breite Hintergrund-Peak, der auf einen gewissen Anteil fehl-
orientierter Kristallite hinweist, verliert deutlich an Intensität (Abb. 4.30-4.31).  
Mit steigender Substrattemperatur (730 °C) treten schraubenförmige oder gemischte 
Schrauben- und Stufenversetzungen in den GaN-Schichten deutlich seltener auf. 
Andererseits hat die verstärkte Gallium-Desorption sowie die einsetzende GaN-
Zersetzung bei erhöhter Substrattemperatur (730 °C) eine höhere RMS-Rauheit 
(2,4 nm) sowie 3D-Wachstum der Schichten zur Folge. Die nach dem Abkühlen auf-
tretenden mechanischen Spannungen, die aufgrund der unterschiedlichen thermischen 







erreichen weit höhere Werte als GaN-Schichten, die bei niedrigeren Temperaturen 
(630 °C und 700 °C) hergestellt wurden. 
 
Mechanische Spannungen in 2D gewachsenen GaN-Schichten  
In diesem Abschnitt werden die bei heteroepitaktischem GaN-Wachstum zwangsläufig 
auftretenden mechanischen Spannungen in Verbindung mit der Ausbildung von z-GaN 
detaillierter diskutiert.  
Die kubische Phase tritt im Allgemeinen als Minoritätsphase auf und zeigt eine 
Abhängigkeit vom I/A-Verhältnis sowie von der Depositionsdauer, insbesondere in den 
Anfangsstadien. 
 
Insel-Koaleszenz und Bildung der kubischen GaN-Modifikation 
Die in situ Beobachtung mittels RHEED erlaubt es, den Wachstumsmodus und unter 
bestimmten Umständen die GaN-Modifikation direkt während der Abscheidung zu 
bestimmen. Zweidimensionales Lagenwachstum nach der Insel-Koaleszenz ist nur in 
einem engen Parameterbereich möglich (0,9 ≤ I/A ≤ 1,6 und T = 700 °C ). Von 
besonderem Interesse ist die mögliche gegenseitige Abhängigkeit des 2D-Wachstums 
(nach erfolgter Insel-Koaleszenz) und der Bildung der kubischen GaN-Modifikation. 
Die Ausbildung der kubischen Phase direkt nach der Koaleszenz der Inseln steht 
möglicherweise in Zusammenhang mit den mechanischen Spannungen, die infolge 
der Gitterfehlanpassung von GaN-Schicht und 6H-SiC-Substrat entstehen [136]. 
Die Anfangsphase des Wachstums (bis 60 s) verlief für alle GaN-Schichten relativ 
ähnlich und zeigte meistens ein gemischtes zwei- und dreidimensionales Wachstum. 
Der Polytyp von GaN ist aufgrund der großen Diffusität der Beugungsbilder in diesem 
Stadium des Wachstums schwer zu bestimmen. So ist die Entstehung beider Modifi-
kationen nicht ausgeschlossen. Die Ausbildung beider Polytypen sowie das gemischte 
2D/3D-Wachstum, verbunden mit der Entstehung von Stapelfehlern, können die 
Anpassung des Schichtgitters an das Substratgitter im Anfangsstadium erhöhen. Von 
Cheng et al. [130] wurde gezeigt, dass die Ausbildung von Stapelfehlern beim Aufbau 
mechanischer Spannungen energetisch bevorzugt ist. 
Koaleszenz der Inseln und anschließendes 2D-Wachstum treten nur in einem engen 
Bereich der Depositionsparameter auf. RHEED-Beugungsbilder zeigen beim 2D-
Wachstum ein streifenförmiges Muster. Mittels der XRD-φ-Messungen 2 kann auf das 
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Vorhandensein beider Polytypen geschlossen werden. Der Anteil des kubischen GaN 
sowie dessen Wachstumsmodus hängen wiederum vom I/A-Verhältnis ab (siehe auch 
Kapitel 4.1.3).  
 
Gitterfehlanpassung während des GaN-Wachstums 
Die Gitterfehlanpassung wurde aus RHEED-Beugungsbildern während des epitaktischen 
GaN-Wachstums auf 6H-SiC(0001) bestimmt 3(siehe Abb. 4.35).  
Bei hohen I/A-Verhältnissen (3,1 - 1,4) überwiegt das 3D-Wachstum (Kap. 4.1.2 und 
4.3). Dabei bildet sich hauptsächlich die hexagonale Modifikation des GaN. In diesem 
Fall dominiert die Druckspannung (Kap. 4.3.2), während 2D gewachsene GaN-
Schichten nahezu unverspannt sind (Kap. 4.5.5). In Kap. 4.3.3 wurde dargelegt, dass die 
mechanischen Spannungen vermutlich beim 3D-Wachstum der GaN-Schichten abge-
baut werden, und zwar durch die Ausbildung von Versetzungen an den Inselkanten. Im 
Fall der 2D-GaN-Schichten können, wie in Kap. 4.5.5 gezeigt, die mechanischen 
Spannungen, welche durch Gitterfehlanpassung entstehen, innerhalb von 1-2 ML durch 
Einbau von Misfitversetzungen relaxieren. Das Auftreten einer kubischen GaN-Schicht 
(Kap. 4.5.4) folgt (siehe RHEED-Beugungsbilder) der Bildung nahezu unverspannter 
Schichten (Tab. 4.13).  
Ein Wachstum von kubischen GaN-Teilschichten wurde bei durch PA-MBE herstellten 
GaN-Schichten (siehe z.B. Ref. 107) und auch bei mittels IBA-MBE abgeschiedenen 
GaN-Schichten mit einer Dicke von mehr als 100 nm [10-11] beobachtet 4.  
Die Ursache der Entstehung kubischer Teilschichten innerhalb der hexagonalen 
Schichten ist bislang nicht genau bekannt. Eine mögliche Erklärung für das Auftreten 
von z-GaN ist die kleinere Gitterfehlanpassung zwischen der kubischen GaN-
Modifikation und dem 6H-SiC-Substrat. So beträgt bei einer Wachstumstemperatur von 
700 °C die Gitterfehlanpassung 3,59 % für den hexagonalen Polytyp und nur 3,53 % 
für den kubischen GaN-Polytyp (Tab. 2.1). 
 
Auftreten der kubischen Phase in Abhängigkeit vom I/A-Verhältnis  
Die Bildung von kubischem GaN ist maximal bei I/A = 1,6 und T = 700 °C, so dass dort 
eine nahezu ausgeglichene Verteilung beider Phasen gefunden wurde. Bei niedrigerem 
I/A-Verhältnis (I/A = 1,2) wurde nur ein geringer Anteil des kubischen GaN in der 
                                                 
3In situ RHEED-Messungen wurden immer bei Wachstumstemperatur (hier 630-730 °C) durchgeführt 
(Kap.3.3.1). 







Schicht beobachtet. Bei I/A = 1,0 ist der Volumenanteil des z-GaN zu gering für die 
Bestimmung mittels XRD. Deshalb konnte das Vorhandensein des z-GaN nur an der 
Oberfläche der GaN-Schicht mittels RHEED nachgewiesen werden.  
Eine Erhöhung des Galliumflusses führt sowohl zu einer Reduzierung des kubischen 
Anteils als auch zur Entstehung von Gallium-Tröpfchen (Kap. 4.4.5), welche die 
kontinuierlich zweidimensional wachsende GaN-Schicht unterbrechen. Die Tröpfchen 
wirken als Senke für Galliumadatome, die sich innerhalb der Diffusionslänge der 
Tröpfchen befinden, und dienen dabei als Zentren für den Spannungsaufbau während 
des GaN-Wachstums. Die Gallium-Tröpfchen haben nach dem Ende der Abscheidung 
meistens eine amorphe Struktur. Die Ränder der Tröpfchen enthalten allerdings GaN 
in kubischer Modifikation.  
 
Mechanische Spannungen infolge der unterschiedlichen thermischen 
Ausdehnungskoeffizienten von GaN-Schicht und 6H-SiC-Substrat 
 
Die ermittelten Werte der mechanischen Spannungen sind in Abhängigkeit von 
unterschiedlichen Depositionsparametern in Tab. 4.13 zusammengestellt.  
Die meisten 2D-GaN-Schichten zeigen nach dem Abkühlen auf Raumtemperatur 
einen kleinen Betrag von resultierenden mechanischen Spannungen (Zugspannungen) 
im Vergleich zu den 3D-GaN-Schichten (Kap. 4.3.2).  
Von besonderem Interesse sind die GaN-Schichten, die bei I/A = 1,6 und T = 700 °C 
hergestellt wurden (Kap. 4.5.2). In XRD-θ/2θ-Messungen wurde ermittelt, dass die 
Gitterdehnung ihren Wert mit wachsender Schichtdicke deutlich ändert. So zeigt die 
13 nm dicke GaN-Schicht nach dem Abkühlen auf Raumtemperatur eine relativ kleine 
resultierende Zugspannung in der Schichtebene für die hexagonale GaN-Modifikation 
und eine relativ große Zugspannung für die kubische Modifikation. Für eine dickere 
GaN-Schicht (34 nm) wurde eine kleine resultierende Druckspannung für w-GaN und 
eine vergleichsweise geringere Zugspannung für z-GaN beobachtet. Anhand von 
TEM-Querschnittsaufnahmen der GaN-Schicht (Abb. 4.33 und Abb. 4.34) konnte 
gezeigt werden, dass die 2D gewachsene GaN-Schicht aus einer hexagonalen GaN-
Schicht auf dem SiC-Substrat und einer kubischen GaN-Schicht auf dieser 
hexagonalen GaN-Schicht besteht.  
Abb. 4.39 zeigt den Einfluss der Wachstumstemperatur auf die relative Gitter-
dehnung Δa/a0, die aus der Lage der w-GaN(0002)- bzw. z-GaN(111)-Ebene 









Abbildung 4.39: Relative Gitterdehnung in der Schichtebene (bei Raumtemperatur) 
in Abhängigkeit von der Wachstumstemperatur (I/A = 1,3).  
angegebene Literaturwert für die a-Achsenlänge ist. Nur die bei 700 °C hergestellten 
GaN-Schichten zeigen bei Raumtemperatur einen etwas kleineren a-Gitterparameter 
als bei idealem Material. Der Vorzeichenwechsel in der Gitterdehnung für die 
hexagonale Modifikation steht mit der Bildung des kubischen GaN-Polytyps in 
Zusammenhang. 
Nach dem Abkühlen auf Raumtemperatur tritt eine Verschiebung in Richtung 
Druckspannung für die während der Deposition nahezu unverspannte 2D 
gewachsene GaN-Schicht auf, welche von der unteren hexagonalen GaN-Schicht 
ausgeht. Kubisches GaN weist nach dem Abkühlen erhöhte Zugspannungen in der 
Schichtebene auf.  
Zusammenfassend kann festgestellt werden: Die untere Schicht direkt am Substrat-
Schicht-Interface in hexagonaler GaN-Modifikation wächst druckverspannt. 
Aufgrund der kleineren Gitterfehlanpassung zwischen kubischer GaN-Modifikation 
und 6H-SiC-Substrat im Vergleich zur Fehlanpassung zwischen hexagonaler GaN-
Modifikation und 6H-SiC-Substrat (3,53 % vs. 3,59 %) ist die Bildung der z-GaN-
Schicht auf der darunter liegenden w-GaN-Schicht bevorzugt und führt dabei zum 
Aufbau mechanischer Spannungen. Die obere Schicht in kubischer GaN-







Für die hexagonale GaN-Schicht (unten direkt am Interface) wurde eine kleine 
resultierende Druckspannung beobachtet, weil die beim Abkühlen auf Raum-
temperatur auftretende Zugspannung nur teilweise die hohe Druckspannung 
kompensiert. Für die kubische Schicht (oben) wurde hingegen eine relativ hohe 
Zugspannung festgestellt. 
 
4.6 Moduswechsel von 3D- zu 2D-Wachstum bei sequenzieller 
Abscheidung unter Verringerung des I/A-Verhältnisses 
  
Grundsätzlich wird ein Lagenwachstum von Schichten bestimmter GaN-
Modifikationen (z.B. reine hexagonale Wurtzitstruktur) mit geringer Oberflächen-
rauheit und hoher kristalliner Qualität angestrebt.  
Die realen Ergebnisse bei ultradünnen Schichten zeigen jedoch:  
 3D-Wachstum von überwiegend hexagonalen GaN-Schichten und in Verbindung 
damit Existenz von fehlorientierten Kristalliten sowie höhere Oberflächenrauheit  
 Wachstum säulenförmiger Strukturen (hoch aufgewachsener Inseln) im Fall von 
überwiegendem 2D-Wachstum der GaN-Schichten 
 Existenz der kubischen GaN-Modifikation bei 2D-Lagenwachstum  
Die Optimierung von Depositionsparametern, wie I/A-Verhältnis, Substrattemperatur 
und Depositionsdauer, erlaubt es eingeschränkt, ein Lagenwachstum von GaN-
Schichten der hexagonalen Modifikation mit geringstmöglicher Oberflächenrauheit zu 
erreichen. Die Entstehung einzelner hoch aufgewachsener Säulenstrukturen kann nicht 
vermieden werden. 
Die Ausbildung von reinem hexagonalem GaN tritt hauptsächlich nur bei 3D-
Wachstum auf. Der Nachteil dabei ist die niedrigere kristalline Qualität.  
Beim Lagenwachstum haben die Schichten eine höhere kristalline Qualität. Anteile 
des kubischen Polytyps sowie einzelne inselförmige Säulenstrukturen und kleine 
Galliumtröpfchen sind jedoch immer vorhanden. 
Zur Vermeidung der oben beschriebenen Nachteile wurde eine sequenzielle 
Abscheidungsprozedur entwickelt, bei der das I/A-Verhältnis schrittweise verringert 
wurde. Dabei wurde eine Abscheidungstemperatur von 700 °C gewählt, da hier 2D-
GaN-Wachstum bevorzugt stattfindet.  
Schritt 1: Verhinderung der Nukleation von z-GaN durch Wachstum rein 
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Schritt 2: Verschiebung der Wachstumsbedingungen hin zu 2D-Wachstum durch 
Verringerung des I/A-Verhältnisses. Ohne vorher gebildetes z-GaN erfolgt damit 
2D-Wachstum von rein hexagonalem GaN. 
Schritt 3: Stabilisierung der 2D-Schicht durch weitere Verringerung des I/A-
Verhältnisses. 
Der erste Schritt war eine Abscheidung bei hohem I/A-Verhältnis (I/A = 1,7; 
Gallium-Depositionsrate von 2,2 ∙ 1014 Gallium-At. cm-2 s-1, Tab. 4.15) mit einer 
Dauer von ca. 240 s (erste Reihe von RHEED-Bildern in Abb. 4.40). Das erwartete 
3D-Wachstum der hexagonalen GaN-Modifikation wurde mittels RHEED-
Beugungsbildern bestätigt. Nach dem ersten Schritt der Abscheidung wurde die 
Gallium-Effusionszelle geschlossen und auf eine höhere Temperatur geheizt, um 
eine Gallium-Depositionsrate von 2,9 ∙ 1014 Gallium-At. cm-2 s-1 zu erreichen (Kap. 3.1.2 
 
 
Abbildung 4.40: RHEED-Beugungsbilder und deren zeitliche Entwicklung während der sequenziellen 
(dreistufigen) GaN-Abscheidung:  
1. Reihe: 3D-Wachstum der hexagonalen GaN-Modifikation 
2. Reihe: Insel-Koaleszenz und anschließendes 2D-Wachstum der GaN-Schicht 































       [nm] [ ML] 
4.40 700 990 0,9  ∙  1014 1,7 240 2,2  ∙  1016 5,0 19 
4.40 700 1010 1,2  ∙  1014 1,3 240 2,9  ∙  1016 11,5 44 
4.40 700 1020 1,5  ∙  1014 1,1 240 3,6  ∙  1016 19,6 75 
 








und 3.2.1). Die Aufheizphase dauerte ca. 900 s. Währenddessen erfolgte die 
Nitridation der GaN-Oberfläche mit niederenergetischen Stickstoffionen, welche mit 
eventuellen Resten des flüssigen Galliums zu GaN reagieren und dieses somit 
einbinden. Außerdem wird dadurch eine Reaktion der GaN-Oberfläche mit anderen 
Restgasen in der Depositionskammer vermieden (Oxidation oder andere Verun-
reinigungsprozesse). 
Der zweite Schritt der Abscheidung unter geringem Stickstoffionenüberschuss 
(I/A = 1,3) hatte die gleiche Depositionsdauer von ca. 240 s (zweite Reihe in 
Abb. 4.40). Nach ca. 100 s fand Insel-Koaleszenz statt, die im Weiteren zu 2D-
Wachstum der GaN-Schicht führte, was an dem streifenartigen Beugungsmuster 
erkennbar ist. Die mittlere Koaleszenz-Schichtdicke betrug ca. 8 nm oder 32 ML. Die 
Gallium-Effusionszelle wurde geschlossen und wiederum auf eine höhere Temperatur  
geheizt (Dauer ca. 300 s); hier betrug die Gallium-Depositionsrate 3,6 ∙ 1014 Gallium-
At. cm-2 s-1. Im Zuge der Nitridation wurde das Beugungsmuster geändert. Es 
erschienen punktförmige Reflexe.  
Der dritte und letzte Schritt der Abscheidung wurde bei I/A = 1,1 durchgeführt 
(dritte Reihe in Abb. 4.40). Das anfänglich punktförmige Beugungsbild ging 
wieder in ein streifenartiges Beugungsmuster über. Nach dem Ende der 
Abscheidung wurden keine wesentlichen Änderungen festgestellt.  
Bei der Abkühlung der Probe auf Raumtemperatur kamen allerdings punktförmige 
Reflexe hinzu, so dass das resultierende Beugungsbild auf einen gemischten 
Wachstumsmodus schließen lässt (Abb. 4.41).  
Die STM-Aufnahmen in Abb. 4.41 bestätigen das 2D-Wachstum der GaN-
Schichten mit einer RMS-Rauheit von bis zu 2,6 nm und mit einer maximalen 
Höhendifferenz von bis zu 26 nm (1 x 1 µm2). Die Bildung von ausgedehnten 
Lagen (Durchdringungsstrukturen) ähnelt den kontinuierlich abgeschiedenen GaN-
Schichten bei gleichen Depositionsparametern (vgl. z.B. Abb. 4.1d-e, Abb. 4.3e, 
Abb. 4.19i-l und Abb. 4.20c). Im Unterschied zu kontinuierlich abgeschiedenen GaN-
Schichten wurden bei der sequenziellen Abscheidung mit zunehmenden I/A-
Verhältnissen keine hoch aufgewachsenen säulenförmigen Strukturen beobachtet, was 
offensichtlich die Folge andauernder Nitridation der GaN-Schicht ist. Gleichzeitig ist 
die Oberfläche ähnlich rau wie bei der kontinuierlichen Abscheidung (Abb. 4.2).  
Mittels XRD-Analyse (Abb. 4.42) wurden die kristallinen Eigenschaften der 









Abbildung 4.41: Resultierendes RHEED-Beugungsbild (links oben) und 
STM-Aufnahmen bei zwei verschiedenen Vergrößerungen der sequenziell 
hergestellten GaN-Schicht.  
Reflexes der w-GaN(0002)-Ebene im θ/2θ-Beugungsdiagramm entspricht dem 
Literaturwert für den w-GaN(0002)-Reflex des hexagonalen Polytyps 
(Abb. 4.42 links). Die Halbwertsbreite der w-GaN(0002)-Rockingkurve (Abb. 4.42 
rechts) beträgt etwa 4 min. Die azimutalen XRD-φ-Messungen (Abb. 4.43) beweisen 
das ausschließliche Vorhandensein der gewünschten hexagonalen GaN-Modifikation. 
Der Bedeckungsgrad CXPS wurde zu 97 % bestimmt. Die mittels XRR ermittelte 
Oberflächenrauheit der GaN-Schicht liegt bei ca. 0,7 nm. Die durch XRR-Messungen 
ermittelte Schichtdichte liegt mit 5,8 g cm-3 nahe am Literaturwert (6,15 g cm-3), so 
dass die Schicht poröser als ideales GaN-Material erscheint (Abb. 4.44). Dies ist auf 
die Ausbildung von Gruben und Gräben zurückzuführen (Abb. 4.41). 
Zusammenfassung:  
Durch Einführung einer sequenziellen Prozessgestaltung mit variablem I/A-
Verhältnis ist es gelungen, 2D gewachsene, relativ glatte Schichten zu erzeugen, die 










Abbildung 4.42: θ/2θ-Röntgenbeugungsdiagramm (links) und Rockingkurve (rechts) der sequenziell 





Abbildung 4.43: XRD-φ-Messungen für die hexagonale }1110{ -Reflexfamilie (a) und für die kubische 





Abbildung 4.44: Röntgenstrahl-Reflektometriemessung an einer GaN-Schicht, hergestellt durch 
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Kapitel 5  
Zusammenfassung und Ausblick  
 
Im Rahmen dieser Arbeit wurden ultradünne epitaktische GaN-Schichten mit dem 
Verfahren der IBA-MBE auf superpolierten Siliziumkarbid-Substraten hergestellt.  
Das epitaktische Dünnschichtwachstum erfolgte durch Aufdampfen von Gallium-
atomen auf ein beheiztes Substrat unter gleichzeitiger Zufuhr von hyper-
thermischen Stickstoffionen. Im Unterschied zur MBE oder zur MOVPE sind hier 
also niederenergetische Stickstoffionen am Schichtwachstum beteiligt. Der Energie- 
und Impulseintrag der Ionen in die Schichtoberfläche ermöglicht eine gezielte 
Modifizierung der Schichteigenschaften, wie z.B. Oberflächentopographie oder 
kristallographische Struktur. 
Das Wachstum von GaN-Schichten auf 6H-SiC(0001)-Substraten wurde bei 
Variation des Verhältnisses von Stickstoffionen zu Galliumatomen im Bereich von 
3,1 bis 0,8 untersucht. Dies erfolgte bei einem konstanten Stickstoffionenfluss von 
1,6  ∙ 1014 Ionen cm-2 s-1 durch Änderung des Galliumflusses in einem Bereich von 
0,5 ∙ 1014 bis 1,9  ∙ 1014 Gallium-At. cm-2 s-1. Die beim Herstellungsprozess ver-
wendete Hohlanodenquelle liefert Stickstoffionen mit Energien von bis zu 25 eV. 
Dagegen besitzen die zugeführten Galliumatome kinetische Energien von weniger 
als 0,2 eV. Die Temperatur zur Abscheidung wurde in einem Bereich von 300 bis 
730 °C variiert (Abb. 5.1). Die meisten Schichten wurden bei einer Substrat-
temperatur von 700 °C hergestellt. Die GaN-Schichten wurden ohne Deposition 
einer Pufferschicht und ohne besondere Substratvorbehandlung direkt auf dem 6H-
SiC-Substrat abgeschieden.  
Für die Analyse der Oberflächentopographie der GaN-Schichten direkt nach der 
Abscheidung – ohne Unterbrechung der Ultrahochvakuum-Bedingungen – wurde 
ein Rastersondenmikroskop an der IBA-MBE-Anlage installiert und erfolgreich in 
Betrieb genommen.  
Als weitere Hauptanalysenmethode wurde die RHEED zur Bestimmung der Ober-
flächenstruktur in situ während der Schichtabscheidung eingesetzt. Weiterhin 
wurden die GaN-Schichten hinsichtlich ihrer strukturellen Eigenschaften mittels 









Die Ergebnisse dieser Arbeit lassen sich wie folgt zusammenfassen: 
  
1. Bei einer Depositionstemperatur von 700 °C findet bevorzugt Lagenwachstum 
(2D-Wachstum) statt. Hingegen ist bei höheren (730 °C) und bei niedrigeren 
Temperaturen (< 630 °C) ein Inselwachstum (3D-Wachstum) zu beobachten. Auch 
das Stickstoffion-zu-Galliumatom-Verhältnis hat einen wesentlichen Einfluss auf 
den Wachstumsmodus. Hohe I/A-Verhältnisse (1,5 bis 3,2) führen zu Insel-
wachstum, niedrige I/A-Verhältnisse (0,8 bis 1,6) ermöglichen überwiegend zwei-
dimensionales Wachstum (Abb. 5.2). Der mittels XPS bestimmte Bedeckungsgrad 
CXPS sinkt mit steigender Gallium-Depositionsrate aufgrund der Ausbildung von 
Gruben und Durchdringungsstrukturen. Die Halbwertsbreiten von w-GaN(0002)-
Rockingkurven der Schichten bestätigen eine höhere kristalline Qualität der GaN-
Schichten bei niedrigen I/A-Verhältnissen (0,8 bis 1,6). 
2. Das laterale Wachstum der GaN-Inseln zeigt eine ausgeprägte Abhängigkeit von 
der Substrattemperatur und vom I/A-Verhältnis. Bei Erhöhung der Substrat-
 
 
Abbildung 5.1: STM-Aufnahmen der hergestellten GaN-Schichten in Abhängigkeit von I/A-
Verhältnis und Substrattemperatur. Die STM-Aufnahmen zeigen gescannte Bereiche mit einer 
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temperatur von 300 auf 700 °C wird eine Zunahme des Inseldurchmessers von 8 
auf 50 nm bei fast konstanter Inselhöhe (ca. 3 nm) festgestellt (Abb. 4.9, 
Kap. 4.1.1). Bei zunehmendem I/A-Verhältnis ist eine steigende Tendenz zu 
lateralem Inselwachstum zu verzeichnen (Abb. 5.2).  
3. Das GaN-Lagenwachstum durchläuft mehrere Stadien: Anfängliches 3D-
Wachstum entwickelt sich in 2D-Wachstum durch Insel-Koaleszenz mit einer 
Koaleszenz-Schichtdicke von 4 bis 8 nm. Die Ausbildung der kubischen GaN-Phase 
folgt direkt nach der Koaleszenz der Inseln und steht möglicherweise in Zusammen-
hang mit den mechanischen Spannungen, die infolge der Gitterfehlanpassung von 
GaN-Schicht und 6H-SiC-Substrat entstehen. 
4. Die hexagonale Phase (w-GaN) ist in den untersuchten GaN-Schichten 
grundsätzlich immer vorhanden. Die kubische Phase (z-GaN) tritt in Abhängigkeit 
vom I/A-Verhältnis im Allgemeinen als Minoritätsphase auf, wobei eine nahezu 
ausgeglichene Verteilung beider Phasen nur bei I/A = 1,6 festgestellt wurde. Eine 
weitere Abnahme im I/A-Verhältnis (steigende Gallium-Depositionsrate) führt 
lediglich zu einem reduzierten Anteil des kubischen GaN in der Schicht. Bei I/A = 1,0 
ist der Volumenanteil des z-GaN zu gering. Es ist nur in den oberflächennahen 
Bereichen der GaN-Schicht nachzuweisen.  
 
 
Abbildung 5.2: Mittlerer Inseldurchmesser (3D-Wachstum) und Terrassen- bzw. Stufenbreite 
(2D-Wachstum), ermittelt aus STM-Messungen an GaN-Schichten in Abhängigkeit vom I/A-







5. Die mechanischen Spannungen, welche durch Gitterfehlanpassung entstehen, 
werden beim 3D-Wachstum der GaN-Schichten abgebaut, und zwar durch die Aus-
bildung von Versetzungen auf den Inselkanten. Die Bildung von z-GaN und von 
Stapelfehlern kann die Anpassung des Schichtgitters an das Substratgitter erhöhen. Im 
Fall der 2D-GaN-Schichten folgt das Auftreten einer kubischen GaN-Schicht auf die 
Bildung der nahezu unverspannten Schichten am Interface.  
Eine Erhöhung des Galliumflusses führt sowohl zu einer Reduzierung des kubischen 
Anteils als auch zur Entstehung von Gallium-Tröpfchen, welche die kontinuierlich 
zweidimensional wachsende GaN-Schicht unterbrechen. Die Tröpfchen wirken als 
Senke für Galliumadatome unterhalb der Diffusionslänge und dienen dabei als 
Zentren für den Spannungsaufbau während des GaN-Wachstums. Die Gallium-
Tröpfchen haben nach dem Ende der Abscheidung häufig eine amorphe Struktur. Die 
Ränder der Tröpfchen enthalten allerdings GaN in kubischer Modifikation.  
6. Durch Einführung einer schrittweisen Prozessgestaltung mit variablem I/A-
Verhältnis ist es gelungen, zweidimensional gewachsene GaN-Schichten in 
hexagonaler Modifikation mit geringer Oberflächenrauheit (Rq = 2 nm) und hoher 
kristalliner Qualität (FWHM ≈ 4 min) herzustellen (Kap. 4.6). 
 
Insgesamt zeigen die IBA-MBE-Ergebnisse laut XRD-Messungen eine ähnliche 
oder höhere Schichtqualität im Vergleich zu den mittels konventioneller MBE 
abgeschiedenen GaN-Schichten (Tab. 4.4). Hervorzuheben ist dabei die hohe 
Schichtqualität schon bei ultradünnen GaN-Schichten (bis 40 nm). Bei MBE-
Wachstum werden vergleichbare Qualitäten nur bei Dicken ab 100 nm oder bei 
Verwendung von Zwischenschichten erzielt. Bedeutsam ist auch, dass das hier 
beobachtete 2D-Wachstum der GaN-Schichten bereits bei Stickstoffionen-
überschuss auftritt (I/A < 1,6; Abb. 5.2), wohingegen dies bei konventioneller 
MBE-Abscheidung nur bei galliumreichen Wachstumsbedingungen festgestellt 
wird. 
Die niederenergetische Ionenbestrahlung hat einen positiven Einfluss auf das 
epitaktische Wachstum. Eine Erklärung hierfür liefert die Hypothese von Brice et 
al. [28]. Auf ihrer Grundlage konnte berechnet werden, dass für Ionenenergien 
zwischen etwa 20 und 45 eV die Wirkungen der Ionenbestrahlung auf die oberste 
Monolage beschränkt bleiben [10]. Defekterzeugung unter der obersten Monolage 
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Untersuchungen des GaN-Wachstums bei hohen I/A-Verhältnissen (Stickstoff-
ionenüberschuss, I/A > 3) könnten das Verständnis der Wirkungen von 
niederenergetischen Ionen auf Oberflächentopographie und Wachstumsprozesse 
vertiefen, insbesondere im Hinblick auf die laterale Ausdehnung von 
Inselstrukturen sowie auf das 2D-Wachstum der GaN-Schichten bei niedrigen 






Anhang A  
Verzeichnis häufig gewählter Symbole  
 
aSiC, cSiC Gitterparameter des 6H-SiC 
a(w), c(w) Gitterparameter der hexagonalen GaN-Wurtzitstruktur 
*
)z(a   Maschenparameter für kubische GaN-Zinkblendestruktur 
αα   thermischer Ausdehnungskoeffizient 
Cij  elastische Konstanten des hexagonalen Kristalls  
CXPS   Bedeckungsgrad des Substrates mit GaN 
d  Schichtdicke 
D  Diffusionskoeffizient  
D0  temperaturunabhängige Diffusionskonstante  
Ddet  Diffusionskoeffizient für ein Monomer, das sich von einer Insel löst  
dhkil  Netzebenenabstand für das hexagonale System 
D   mittlerer Abstand zwischen zwei Streifen oder zwei Reflexen in  
  einem  Beugungsbild 
Dmin  minimale Entfernung in einem Beugungsbild 
Dmax  maximale Entfernung in einem Beugungsbild  
dhkl  Netzebenenabstand 
δz  Dicke der Isolatorschicht  
v   Frequenz 
hv   Photonenenergie  
e  Ladung des Elektrons 
kinE   kinetische Energie von Elektronen 
E  kinetische Energie von Ionen  
BE    Elektronenbindungsenergie 
ED(s)  Oberflächenverlagerungsenergie  
ED(b)  Verlagerungsenergie von Volumenatomen  
EDiff   Aktivierungsenergie für die Diffusion 
Eb  Oberflächenbindungsenergie 
Eg  Bandlücke von GaN  
EF  Fermi-Niveau 
Ev  Vakuumniveau 
f  Gitterfehlanpassung  
h    Plancksches Wirkungsquantum 
h   Plancksches Wirkungsquantum geteilt durch 2π 
hkl  Millersche Indizes der Kristallebene 
J  Stromdichte  
kB  Boltzmann-Faktor 
2Nk    Geschwindigkeitskonstante 
λ  Wellenlänge  
Dλ   mittlere Diffusionslänge  
M  Elastizitätsmodul  
M1  Masse eines Ions  
M2  Masse eines Oberflächenatoms  







n  Beugungsordnung 
n1  Monomerdichte 
ns  Inseldichte 
nGaN  atomare GaN-Dichte  
TDebye   Debye-Temperatur 
TE  maximal elastisch übertragene Energie 
T  Depositionstemperatur, Substrattemperatur 
Tm  Schmelztemperatur  
τ  Lebensdauer eines Adatoms 
υo  Frequenz, mit der die Adatome Platzwechselvorgänge durchführen 
ρ  Dichte  
σ  auf einen hexagonalen Kristall wirkende Spannung  
σm1  dimensionslose Einfangeffizienz für ein Monomer durch ein Monomer  
σs  dimensionslose Einfangeffizienz für ein Monomer durch eine Insel 
σav  mittlere Einfangeffizienz  
ε  relative Dehnung  
γ  Ablöserate eines Monomers von einem Dimer  
γs  Ablöserate eines Monomers von einer Insel 
γ
  
Energie-Transferfaktor beim Stoß  
γsub  Oberflächenenergie des Substrats 
γgf  Grenzflächenenergie zwischen Substrat und Keim 
γkeim  Oberflächenenergie des Keims 
BU   Beschleunigungsspannung im RHEED-System 
χ  Elektronenaffinität 
1φ   Austrittsarbeit für Wolfram 
Φ  Fluss von Teichen auf die Oberfläche 
ω  Poisson-Verhältnis  
r   Abstand zweier Beugungsstreifen oder Reflexe  
Rq  RMS-Rauheit 
t  Depositionsdauer 
θGaN  mittlere GaN-Bedeckung 
ΘN  Stickstoff-Bedeckungsgrad  
θ  Beugungswinkel  
θm  Winkellage des Bragg-Reflexes im θ/2θ-Beugungsdiagramm  
θ0(w)  theoretische Position des w-GaN(0002)-Reflexes für   
  hexagonales GaN  
θ0(z)  theoretische Position des z-GaN(111)-Reflexes für kubisches  
  GaN  
ΘTR  Totalreflexionswinkel  
spφ    Austrittsarbeit (Arbeitsfunktion) des Spektrometers  
V  mittlere Barrierenhöhe 
VGaN   GaN-Wachstumsrate  
z(x)  Standardabweichung des Höhenprofils  





Anhang B    
Verzeichnis häufig gewählter Abkürzungen  
 
AES   Auger-Elektronen-Spektrometrie  
AFM   Rasterkraftmikroskopie (engl. Atomic Force Microscopy) 
ES-Barriere   Ehrlich-Schwoebel-Barriere 
FWHM  Halbwertsbreite (engl. Full Width at Half Maximum) 
IBA-MBE  ionenstrahlgestützte Molekularstrahlepitaxie (engl. Ion- 
   Beam Assisted Molecular-Beam Epitaxy)  
IMFP   inelastische mittlere freie Weglänge (engl. Inelastic Mean  
   Free Path) 
I/A-Verhältnis Ion-zu-Atom-Verhältnis, der Quotient aus Stickstoffionen- 
   und Galliumatomfluss  
CCD-Kamera  Charge-Coupled Device 
LB    Leitungsband  
VB   Valenzband 
LED   Leuchtdioden (engl. Light Emitting Diode)  
LEED   Beugung niederenergetischer Elektronen (engl. Low Energy 
   Electron Diffraction)  
ML    Monolage (engl. Monolayer) 
MOVPE  metallorganische Gasphasenepitaxie (engl. Metal Organic  
   Vapor Phase Epitaxy) 
MBE    Molekularstrahlepitaxie (engl. Molecular-Beam Epitaxy) 
PA-MBE  plasmagestützte Molekularstrahlepitaxie (engl. Plasma  
   Assisted Molecular-Beam Epitaxy) 
PV-Wert  Höhendifferenz des maximalen und minimalen Wertes  
   (engl. peak-to-valley) 
RHEED  Reflexionsbeugung hochenergetischer Elektronen (engl.  
   Reflection High Energy Electron Diffraction)  
SEM   Rasterelektronenmikroskopie (engl. Scanning Electron  
   Microscopy) 
SPM   Rastersondenmikroskopie (engl. Scanning Probe Microscopy) 
STM   Rastertunnelmikroskopie (engl. Scanning Tunneling  
   Microscopy) 
TEM   Transmissionselektronenmikroskopie (engl. Transmission  
   Electron Microscopy) 
w-GaN  hexagonale Wurtzitstruktur  
QMS   Quadrupol-Massenspektrometer 
XPS   Röntgen-Photoelektronenspektroskopie (engl. X-Ray  
   Photoelectron Spectroscopy) 
XRR   Röntgenstrahl-Reflektometrie (engl. X-Ray Reflectometry) 
XRD   Röntgenstrahl-Diffraktometrie (engl. X-Ray Diffraction) 
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